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RESUMO
O trabalho enfoca a questão da queda do limite de escoa­
mento na ZAC de um aço microligado ao niobio fabricado por trata 
mento termo-mecanico. As propriedades de tração das diferentes re 
giões da ZAC foram levantadas em corpos de prova submetidos a si­
mulação de ciclos térmicos de soldagem até temperaturas de pico 
iguais a 730 , 850, 950, 11Q0 e 125Q9C. Somente para o ciclo de 
1100?C, devido a dissolução do NbC, o limite de escoamento passa a 
ser ligeiramente inferior ( < 4 % )  ao aço laminado. Essa deteriora 
ção da resistência em uma faixa estreita da ZAC C— 0,30 - 0,45 mm ) 
não compromete as propriedades de tração de uma junta soldada, con 
forme verificado diretamente em soldas arco-submerso de '.média
C24,5 kJ/cnO e alta energia imposta C34,5 kJ/cm).
ABSTRACT
The loss of strength in the heat-affected-zone (HAZ) of a 
niobiun microalloyed steel produced by thermo-mechanical treatment 
is analised, Tensile properties of typical regions of the HAZ 
were determined in specimens subjected to thermal cycles simulating 
welding conditions to peak temperatures of 730, 850, 950, 1100 and 
12509C. Only for the 11009C thermal cycle, associated with the 
dissolution of NbC, the yield point tends to be slightly lower 
4%) than that of the steel in the as rolled condition. This
deleterious effect observed in a small range of the HAZ {0,30
0,45 mm) does not weaken the entire w e l d m e n t , as directly verifeid 
in submerged-arc welds with normal C24,5 kJ/cm) and high (34,5 
kJ/cm) heat imputs.
XRESUMEN
El trabajo analisa el problema de la disminuicion dei limite 
de fluência en la ZAT de um acero microaleado al niobio fabricado por 
tratamiento termo-mecãnico. Las propriedades de traccion de las 
diferentes regiones de la ZAT fueron levantadas en cuerpos de prue 
ba sometidos a simulacion de ciclos térmicos de soldadura hasta 
temperaturas máximas de 730, 850, 950, 1100 y 12509C. Solamente 
para el ciclo de 1100 9 C, devido a la disolucion de los NbC, el li 
mite de fluência pasa a ser ligeramente inferior ( < 4%) al dei acero 
laminado. Esa ; disminuiciõn de la resistencia en una anchura 
estrecha de la ZAT (-0,30 - 0,45 mm) no compromete las proprieda­
des de traccion de una junta soldada, conforme comprobado directa­
mente en soldadura por arco sumergido de normal (24,5 kJ/c;m)_ y 
alta energia de aporte (.34,5 kj/cm).
I - INTRODUÇÃO
Aços microligados contém, em comparação aos aços estrutu
rais convencionais, adições de Nb, V  ou Ti da ordem de 0,01a 0,15% .
Esses elementos conduzem, por tratamento térmico ou termo-mecânico
adequado, a uma microestrutura que combina alta resistência mecâni_
ca e excelente tenacidade. Além disso os aços microligados -pos-
(1 2 31suem baixo carbono equivalente e, portanto, boa soldabilidadev
Os aços microligados são aços baixa liga e alta resistên 
cia ( B L A R ) , e têm apresentado uma evolução técnica acentuada nos 
últimos 20 anos. Assim, se naquela época estes aços de a p l i c a ç ã o  
estrutural atingiam limite de escoamento de 200 - 250 MPa os atuais
aços BLAR, tendo evoluido daqueles, chegam a apresentar um limi t e
f 4 1 ~de escoamento da ordem de 550 MPa^ . Seu campo de aplicaçao e
bastante grande, sendo utilizados na fabricação de diversas estru­
turas soldadas, como por exemplo, indústria automobilística, naval, 
plataformas de perfuração, etc.
No final da década de 70 foi introduzido no Brasil o pro 
cesso de fabricação dos aços microligados por tratamento termo-me­
cânico ( T T M ) , através do qual para o mesmo carbono equivalente atin
ge-se níveis mais elevados de resistência que em chapas produzidas
~ f 3 1por laminaçao convencional e n o r m a l i z a ç a o v J .
A  questão enfocada no presente trabalho, suscitada por 
usuários de aços microligados ao niõbio fabricados no Brasil refe­
re-se a eventual queda de resistência na zona afetada pelo calor 
(ZAC) de uma operação de soldagem, tendo em vista que o limite de 
escoamento desse tipo de aço laminado por TTM decresce 40 a 100 Mfô, 
quando submetido a um tratamento térmico de normalização.
2Deteriorização das propriedades mecânicas da ZAC de natu 
reza similar ocorre em liga de alumínio endurecida por precipitação 
e em aços temperados e revenidos. Limitações de energia imposta na 
soldagem de aços temperados e revenidos são geralmente baseadas em 
requisitos de tenacidade, pois essa propriedade decresce mais rap_i 
damente com a energia imposta que a resistência mecânica.
Porém em certos aços temperados e revenidos a resistência 
é deteriorada mais severamente e as limitações de energia imposta.de 
vem-se exigências de resistência mecânica adequada da junta.
Como as boas propriedades mecânicas do aço laminado por 
TTM são garantidas por uma fina granulometria ferrítica endurecida 
por precipitação, trata-se de saber como sua microestrutura é afe­
tada pelo ciclo térmico de soldagem.
Para o estudo sistemático dessa questão foram planejados 
testes diretos Cs°lda arco submerso com diferentes níveis de ener­
gia imposta) e indiretos (simulação térmica das diferentes regiões 
da ZAC) com os seguintes objetivos:
1. Avaliar o efeito do nível de energia a que estão relacionadas a 
microestrutura e a extensão da ZAC, sobre a resposta da união 
soldada a tração e fadiga.
2. Avaliar o comportamento a tração de regiões características da 
ZAC, através de corpos obtidos por simulação de ciclos térmicos 
equivalentes a soldas com diferentes níveis de energia imposta.
3. Determinar através de exame metalogrãfico õtico e eletrônico os 
mecanismos de endurecimento atuantes em cada região da ZAC.
3II - REVISÃO BIBLIOGRÁFICA
2.1 - Fundamentos da Metalurgia Física dos Aços BLAR 
Microligados
Os aços microligados são aços baixa liga alta resistên 
cia (BLAR) basicamente ao C - Mn contendo Nb, V ou Ti o u  combinações 
destes elementos.
Devido ãs aplicações cada vez mais específicas, com re­
quisitos de qualidade mais exigentes, a família dos aços BLAR 
microligados permitiu .aosusuários de materiais estruturais a utilização de um 
produto exibindo uma série de características positivas. No caso parti^ 
cular dos aços BLAR ao niobio, a combinação de alta resistência e 
tenacidade ê conseguida principalmente pelo efeito de refino de 
grão e precipitação de c a r b o n e t o s ^’ ^  . A amplitude de ca­
da efeito dependerá da composição do aço e do tipo de tratamento 
termomecânico que tenha sofrido e, além disso, da apropriada combi^ 
nação destas variáveis.
Antes do aparecimento dos aços microligados, as aplica­
ções em componentes estruturais que requeriam alta resistência e 
ram supridas com alto carbono e manganês (com ou sem .1 tratamentos 
térmicos), tendo estes aços problemas de tenacidade e dificuldades 
na sua soldabilidade. 0 desenvolvimento de aços microligados (Nb,
V e Ti) de alta resistência possibilitou a substituição :daqueles 
nas referidas aplicações, com grandes vantagens técnicas e econômi.
cas, 0  aspecto técnico se baseia na obtenção de alta resistência,
( 5 )mantendo o carbono a níveis muito mais baixos.
4As vantagens econômicas decorrem da possibilidade de
redução de espessura (comparativamente ao aço carbono comum, para
mesma aplicação), jã que a resistência ê maior, o que acarreta d^
minuição no tempo de operação pela menor manipulação do m a t e r i a l e
( 3 )menor peso das estruturasr
0  emprego mais comum deste tipo de aço e no domínio da 
construção metálica e exige um teor de carbono inferior a 0 ,2 % pa 
ra assegurar uma boa soldabilidade e uma resistência ao impacto 
ac e i t a v e l v J .
Os principais fatores estruturais, os quais controlam a 
resistência destes aços são:
- endurecimento da ferrita por solução solida;
- porcentagem de perlita;
- espaçamento interlamelar da perlita;
- tamanho de grão da ferrita;
- efeitos de endurecimento por precipitação na ferrita. 
Estes fatores são controlados por outras variáveis como:
- velocidade de resfriamento;
- temperatura de transformação;
- adições de elementos de liga;
- partículas não dissolvidas, as quais causam refino de 
g r ã o ;
- processo de laminação.
Quaisquer destas variáveis afetam umas as outras e podem, 
além disto, influenciar um ou mais fatores estruturais. Desta m a ­
neira, a seguir, será tratado brevemente cada um dos fatores sepa­
radamente .
52.1.1 - Endurecimento da ferrita por solução solida
A  presença de elementos de liga em solução solida pode 
alterar a resistência de maneira distinta conforme se trate ... de 
dissolução na forma intersticial ou substitucional.
Os elementos de liga intersticiais, tais como, C e N são 
realmente os mais eficazes, mas é raro exercerem na pratica um... 
grande efeito endurecedor pois, para as velocidades de resfriamen 
to normalmente encontradas, este é reduzido pela precipitação, 
quando os teores desses intersticiais cai para níveis muito baixos^ -
A  combinação do C e.N é mais comum como Al e os elemen­
tos microligantes tais como Nb, V e  Ti com os quais formam carbo­
netos e nitretos. Desta foraia há a contribuição para ° controle do ta 
manho de grão e para o endurecimento por precipitação.
Os elementos de liga substitucionais possuem relativa 
mente um efeito pequeno de endurecimento por solução solida, con 
forme se depreende da Figura 1.
ELEM ENTOS DE L IG A  •/.
Figura 1 - Efeitos de endurecimento por solução solida 
em aços BLAR f e r r i t a - p é r l â t a ^ ^ .
6Pode-se apreciar que o efeito endurecedor do C e N ê 
mais significativo que os demais componentes nos teores usuais utji 
lizados nos aços BLAR. Os elementos de liga substitucionais como 
o Si e Mn são adicionados na composição química devido a:
- 0 silício contido em teores que variam de 0,05 a 0,3%, 
dissolve-se na ferrita, endurecendo-a, sem entretanto, 
afetar apreciavelmente a dutilidade, embora aumente li 
geiramente a dureza e sua resistência mecânica. A 
função principal do silício é a de agente desox_i 
dante ^  ^ ^ .
- O manganês, além de atuar como agente dessulfurante, ê
conhecido como elemento que abaixa a temperatura de
transformação A C 3  e aumenta a quantidade de perlita no
aço deslocando o ponto eutetoide para teores de carbo 
f 7 1no mais baixos . 0  manganês exerce, tambem um efèi 
to de endurecimento na ferrita quando o teor de carbo 
no é baixo.
Normalmente nos aços BLAR tratados termomecanicamente o 
manganês é especificado em teores até 1,5% como é mostrado na Fi­
gura 2 ilustrando a contribuição do teor de Mn no aumento da . re
• f 9 1 sistencia^ ' •
O esquema mostrado inclui a contribuição dos diversos 
mecanismos de endurecimento para um aço com 0,2% C, 0,2% Si, 0,15%
V  e 0,015% N.em função do teor de manganês, onde, primeiramente é 
ilustrado o incremento no endurecimento por solução solida devido 
â presença de manganês, silício e nitrogênio livre. Aparecem tam 
bem a contribuição no aumento da resistência pelo refino de grão,
7que ê a componente mais significativa, e a parcela de endurecimen 
to por precipitação.
M A N G A N ÊS  */.
Figura 2 - Contribuição do teo;r de. Mn sobre, o endureci_ 
mento do aço com o , 2% C - 0,15% V.
8( 3 1Segundo Bonfin e o u t r o s v J, a meta na produção de aços 
BLAR microligados ao niõbio é manter baixos os teores de carbo.n o 
e manganês (< 2%) a £im de obter boa soldabilidade e alta tenaci­
dade. Tal fato ê indicado na Figura 3, que mostra o efeito da r£ 
lação Mn/C sobre a temperatura de transição.
132 154 1.76 156 24 2 */. Mn.
Figura 3 - Efeito da relação Mn/C sobre a temperatura 
de transição . (Ensaio Charpy) .
.2.1.2 - Efeitos das porcentagens de perlita
A  quantidade de perlita afetara principalmente, o linú 
te de resistência devido a maior taxa de encruamento da perlita
*
9do que da ferrita, mas em geral não aumenta o limite de escoamen­
to, o qual, é controlado pela ferrita. No entanto, deve ser -sa 
lientado que, ao aumentar-se a quantidade de perlita, causa um re 
fino de grão ;ferrítico pelo fato de haver uma interrupção no cres 
cimento deste, provocado pelo início da transformação perlítica. 
Isto pode levar a um aumento do limite de escoamento, observando- 
se não ser este um resultado direto da quantidade de perlita.
f 7 1Segundo Pickering^ J o efeito da perlita e bastante li. 
mitado passando a ser significativo apenas para frações elevadas 
(> 15 - 20%) desse constituinte, conforme se depreende na Figura 4.
F R A Ç Ã O  OE P fR L Í T A  •/.
Figura 4 - Limite de escoamento em função do teor de 
perlita  ^   ^  ^.
0  fator importante, controlando a quantidade de perlita, 
ê o teor de carbono do aço, mas isto é limitado pelas exigências 
de soldagem e, também, pelo fato de que aumentando a quantidade de 
perlita eleva-se a temperatura de transição. Além d i s s o , em geral, 
o teor de carbono ê limitado para o máximo de 0,2%, no caso dos 
aços de construção, o que restringe, consequentemente, o efeito 
deste elemento. Sua contribuição â resistência de um aço com 1°« 
Mn recozido será de 8 8  MPa (_9 Kgf/mm2) para cada 0,1% de carbono
10
adicionado  ^  ’ ü )  .
Outros fatores que afetam a quantidade de perlita:
a) Adição de elementos como o Nb, V e Ti, que produzem 
considerável refino de grão pela ação de precipitação 
não somente dos nitretos como também dos carbonetos; 
com o que o teor efetivo de C e de perlita são meno­
res .
b) Uma temperatura de transformação mais baixa aumenta­
rá a quantidade de perlita.
c) Também para aumentar a quantidade de perlita, pode - 
se aumentar o teor de liga, com o qual, decresce o 
teor de carbono no eutetoide.
2.1.3 - Espaçamento interlamelar da perlita
A  temperatura de transformação é a principal variável 
controlando o espaçamento interlamelar. Quanto menor for a tempe 
ratura de reação, menor será o espaçamento lamelar. Com o decré_s 
cimo do espaçamento interlamelar o limite de escoamento aumenta , 
ademais devido ã grande taxa de encruamento da perlita (abaixo da 
temperatura AC^) e produzido um aumento ainda maior no limite de 
r e s i s t ê n c i a ^ ^ .  Sabe-se também que a velocidade de r e s f r i a m e n t o  
e a porcentagem de elementos de liga afetam o espaçamento inter 
lamelar da perlita. Ê importante destacar que em aços baixo car­
bono, que tem uma quantidade pequena de perlita, o efeito de aumen 
to do limite de escoamento não é significativo, já, nos aços per 
líticos o aumento do limite de escoamento é importante.
11
2.1.4 - Refino de grao
Dentre os fatores que controlam a resistência dos ~aços 
baixo carbono com estrutura ferrita-perlita, o tamanho de grão fer 
rítico é a variável mais importante  ^, já que, a diminuição do 
mesmo, leva a uma melhora tanto no limite de escoamento como na 
resistência ao impacto.
0  refino de grão ferrítico aumenta o limite de escoa­
mento, o qual varia linearmente e reciprocamente com a raiz qua­
drada do diâmetro do grão, segundo a relação de Hall-Petch^aPu<^
Oy - O q + Ky d 2 [l }
onde, °y = limite de escoamento;
d = diâmetro do grão;
Go = tensão de fricção resistindo ao movimento daâ dis- 
cord â n c i a s ;
Ky = constante de desprendimento.
0  tamanho de grão ferrítico depende.:
- do tamanho de grão austenítico original, o qual, em 
geral controla a quantidade de ferrita nucleada;
- de partículas de fase secundária, deliberadamente ad^ 
cionadas para restringir o crescimento do grão auste­
nítico oupara nuclear ferrita, ou ainda, para inibir a 
taxa de crescimento da ferrita. Se tais condições re£ 
tringem o crescimento austenítico, elas tendem a au 
mentar a temperatura de t r a n s f o r m a ç ã o ^ ^ ;
- da temperatura de transformação que controla a taxa 
de nucleação e o crescimento da ferrita. A temperatu 
ra de transformação é controlada pela composição de 
liga e pela velocidade de resfriamento.
A nucleação de ferrita se faz preferencialemente nos con 
tornos de grãos austeníticos, logo torna-se evidente que, na trans 
formação, o tamanho de grão austenítico possui maior efeito na de­
terminação do tamanho final do grão ferrítico, pois, quanto mais 
fino for o grão austenítico, mais fino serã o grão ferrítico
Na produção de aços estruturais de granulação fina, tem- 
se feito uso dos precipitados como obstáculo ao crescimento do 
grão austenítico. Os carbonitretos de nióbio, os carbonetos e ni^  
tretos de vanãdio e titânio, bem como nitretos de alumínio, redu­
zem o crescimento dos grãos austeníticos através de impedimento na 
movimentação dos contornos de grão..
A existência de partículas, tais como carbonetos e/ou ni 
tretos, na matriz austenítica e temperaturas no mínimo, iguais às 
da transformação alotrópica, leva a uma perturbação na c o a l e s c ê n - 
cia dos- grãos austeníticos e a aceleração ulterior da germinação
r 6 1na transformação austenita-ferrita
A presença de finas partículas precipitadas na austeni- 
ta, pode: por um lado, diminuir a energia livre necessária à for­
mação de germes de nucleação da ferrita, por redução de sua compo 
nente energia superfície e, por outro lado, impedir o crescimento 
dos grãos ferríticos. Estes dois efeitos conjugados, a p r e s e n t a m  
como resultado a diminuição do tamanho de grão.
C 7 ■)De acordo com Pickering , o desenvolvimento dos aços
12
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BLAR tratados termomecanicamente têm combinado endurecimento por 
precipitação com refino de grão, através do uso dos elementos nú 
croligantes. A efetividade destes elementos depede. de sua solu­
bilidade na austenita, onde a temperatura de aquecimento das pia 
cas controla a quantidade de microligantes em solução. Na Figura 
5 são ilustradas as curvas de solubilidade de carbonitretos de 
niobio na austenita, a uma dada temperatura, expressa pelo produ­
to de solubilidade ;
Log [Nbl [C + p  N ]  = - Y p i j  + 2 ’2 6  [ 2 ]
A  temperatura de dissolução dos cabonitretos de niobio depende da 
composição química do. aço, entretanto, nos aços ao niobio comu- 
mente empregados, pode-se admitir que esta ocorre entre 1 0 0 0  e 
12 0 0 ?C ^ ^ ,  fato evidenciado nas curvas da Figura 5. 0 carbono au 
menta a temperatura de início de dissolução como pode-se depreen­
der da equação [2~] .
•/.C-12 fU  ( V . N)
Figura 5 - Curvas de solubilidade de carbonitretos 
de niobio na a u s t e n i t a ^ 0  ^"
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A participação efetiva dos elementos microligantes na forma de 
carbonetos ou nitretos é dependente da estabilidade deste com 
ponentes. A seguir é mostrado na Figura 6 a variação de energia 
livre CAG) na formação de carbonetos e nitretos de n i ó b i o , variã- 
dio e titânio.
Pode-se apreciar que o titânio "ê o elemento que forma 
carbonetos e nitretos mais estáveis. 0  niôbio tem a mesma ten­
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Figura 6  - Energia livre de formação de cabonetos e 
nitretos de vanádio, niobio e titânio
Como foi comentado neste item, o refino de grão ferrí- 
tico e uma variável de destaque no aumento do limite de escoamento. 
Sendo assim, é interessante destacar na Figura 7, a partici­
pação que têm os elementos microligantes na determinação do tama 
nho de grão ferrítico. Observe-se que o niobio ê mais eficaz,
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atuando efetivamente até aproximadamente 0,04%. O titânio é efi­
caz até cerca de =0,06%; acima deste teor o incremento na diminuji 
ção do tamanho de grão é desprezível. A importância do:,vanãdio co 
mo refinador de grãos ê secundária.
Figura 7 - Influência do teor de N b , V e  Ti no tamanho 
de grão da ferri ta .
0  processo de refinamento de grão é o unico que, simul­
taneamente, eleva a tenacidade e resistência mecânica do aço, tal 
como é observado na Figura 8 . Portanto, a meta recomendável no 
processamento dos aços microligados deve ser a da maximização por 
refino de grão.
A adição de Nb leva a diminuição-da temperatura de transição em ní 
veis crescentes, como ê mostrado na Figura 9. Ainda o incremento é 
mais significativo através da precipitação do Si e Mn em teores 






























Figura 8 - Vetores resistência mecânica - tenacidade 
para refinamento de grãos e endurecimento 
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Figura 9 - Influência do niobio na temperatura de tran 
siçao no aço como laminado .
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Finalmente cabe ainda mencionar a importância do alumí - 
nio como promotor do refino de grãos. Nos aços microligados, este 
elemento tem uma participação importante, já que atua tanto como 
desoxidante como refinador de grão, na presença de nitrogênio, hã 
uma formação de nitretos finamente dispersos, que reduz o .cresci 
mento do grão austenítico por processo de nucleação heterogê­
nea, o que aumenta o limite de escoamento e melhora as pro 
priedades de impacto. Para a obtenção de um alto limite .de escoa­
mento, da ordem de 490 MPa (.50 Kgf / m m 2) o teor de nitreto de alumí 
nio devera ser de 0,03% ou acima, o qual assegura um tamanho de 
grão finíssimo (ASTM 10 - 12) conforme pode ser visto nas Figuras 
10 e 11 respectivamente, para um aço de composição média de 0,141 
C, 1,751 Mn, 0,07 - 0,7% Si e 0,01 - 0,05% N.
j------- -----i ------------- -
12 11 10 9 8
A S T M  N«
Figura 10 - Relação entre o teor de A1N -e o tamanho de
” * -«.• C U ,  16)grao ferritico v ’ .
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A l N */.
Figura 11 - Efeito do teor de A1N sobre o limite de 
escoamento^'*'' .
2.1.5 - Endurecimento por precipitação
0  endurecimento por precipitação depende da quantidade , 
tamanho e distrituição das partículas precipitadas. Nos aços mi- 
croligados os precipitados mais eficazes são aqueles coerentes com a ma­
triz ferrítica como os nitretos de alumínio, os carbonitretos de niobio, os car 
netos e nitretos de vanãdio e os carbonetos de titânio.
0  niobio tem tendência a formar carbonetos e nitretos e 
como tais componentes são solúveis entre si, o que geralmente ocor 
r e , é a formação de carbonitretos de niobio. Nas condições em que 
ê utilizada elevadas temperaturas de austenitização (1100 - 12509C),
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o niobio dissolve-se e, em solução fica disponível a precipita­
ção. Se permanece em solução, retarda a formação da ferrita. E_s 
te efeito, pode ser utilizado para refinar o tamanho do precipita 
do na f e r r i t a ^ 7’ 1 8 ) .
A eficácia do mecanismo de endurecimento em função do 
tamanho do precipitado de NbC é mostrado através da Figura 12.
Note-se que o efeito da precipitação coerente de NbC na 
matriz ferrítica responsável pelo endurecimento torna-se mais efe 
tivo a medida em que o tamanho da partícula diminui, -atingindo 
aproximadamente 100 MPa para um aço com 0,02°ô de niobio.
TEOR OE Nb. (*/.)001 Q02 005 010 0.15 0.20 030
0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 
{*/a Ntxjfê
Figura 12 - Efeito do tamanho de partícula no endure­
cimento por precipitação de NbC^7, .
Deve-se observar que na prática da laminação existe uma 
competitividade entre os mecanismos de precipitação e refino de 
g r ã o .
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O efeito obtido pelo refino de grao diminui à medida que 
o obtido por precipitação aumenta, caracterizando-rse, portanto, co 
mo dois mecanismos estruturais competitivos, no que concerne a 
sua contribuição ã resistência dos aços ao niobio. Para obter al 
to limite de escoamento; além do controle adequado da composição 
química, deve-se refinar ao mãximo o grão e provocar precipitados 
os mais finos possíveis. No entanto, ocorre que o incremento no 
limite de escoamento provocado pelo refino de grão (Aag) e pela 
precipitação (Aap) estão relacionados da forma:
Acjg + Affp = constante |_3j
Logo existe uma condição de compromisso entre eles, jã que a maxi_ 
mização simultânea de ambos fatores ê impraticável operacional-
C 3 i _m e n t e v . A Figura 13 da uma ideia desta dificuldade. A tecni. 
ca utilizada na laminação para o refino de grão ferrítico que
acarretara uma acréscimo no limite de escoamento, passa, a partir 
de certo ponto, a agir em prejuízo do tamanho dos p r e c i p i t a d o s ,  
tornando-os grosseiros e, portanto, diminuindo o seu potencial en 
du r ecedor.
As parcelas de contribuição dos elementos microligantes 
como refinadores de grãos e como precipitados é mostrado através 
da Figura 14. E observado que a contribuição do niobio como refi. 
nador de grão é significativa até aproximadamente 0,041 sendo nes 
te teor ainda muito pequena sua contribuição como precipitado.
Para teores maiores o niobio sé incrementa seu endurecimento como 
precipitado. 0  vanãdio mostra sua predominante efetividade como 
precipitado, mesmo para teores bem mais elevados que os de niobio.
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DECRESCIMO TEMP. ACABAMENTO
ApO AO Nb. ---------
( id e a l)
<^AfO AO Nb.
'ENDURECIMENTO^'
PQR ^ AÇO COMUN 
PRECIPITAÇÃp X  -------
DECRESCIMO TAMANHO DE GRÄO
Figura 13 - Efeito da temperatura de acabamento no 
decréscimo do limite de escoamento pro
vocado pelo endurecimento por precipi-
* ~ C 3 ) . t a ç a o v J
O comportamento do titânio mostra que sua contribuição como refina 
dor de grão so tem eficácia até aproximadamente 0,061, enquanto 
através da precipitação pode ser utilizado em teores bem mais el£ 
vados.
Tendo em vista que a precipitação é sempre prejudicial à 
tenacidade, fica explicado o limite superior 0,04% de Nb nos aços 
m i c r o l i g a d o s . Acima desse teor qualquer ganho no limite de escoa­
mento só se deve à precipitação e, portanto, as custas de perda 
de tenacidade.
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Figura 14 - Atuaçao dos mecanismos, de endurecimento 
em aços m i c r o l i g a d o s .
2 .1 . 6  - Equações empíricas na determinação do limite de 
escoamento
As propriedades de tração do aço microligado ao niõbio 
são dependentes dos seguintes fatores:
1. Endurecimento por solução solida de Mn, Si e N.
2. Tamanho de grão ferrítico.
3. Porcentagem volumétrica de perlita.
4. Precipitação de NbC.
A r o n s o n ^   ^ utilizou equações de regressão mültiple p a ­
ra o calculo da tensão de escoamento de um aço microligado em fun 
ção dos 3 primeiros fatores. 0 assunto também foi tratado por 
outros p e s q u i s a d o r e s ^’ ^  relacionando os mesmos mecanismos de 
endurecimento. As equações desenvolvidas foram:
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L. E. (1000 psi) = 13,29 +.5,90 (* Mn) + 10,21 (I Si) +
_ i
0,22 (I perlita) + 0,48 . d T  [[4 3
L. E. (MPa) - 15,4 [3,5 + 2,1 {% Mn) + 5,4 (% Si)
i
+ 23 (Nf) + 1,13 d"*"] C 51
onde, Nf = teor de nitrogênio livre
d = tamanho de grão ferrítico Qjmi]
Ambas equações mostram pronunciada dependência do tama­
nho de grão ferrítico. A equação [4"} de Aronson^'-^ considera o 
efeito da perlita, não considerada na equação [ 5 3  de L e s l e y ^   ^e
r 7 iPickering^- J , na qual e levado em conta o efeito do nitrogênio , 
eficaz por é m  limitado pela baixa solubilidade desse elemento.
2. 2 1- v Tratamento Termomecânico na Fabricação de Aços 
Microligados
Ao final da década de 70 foi introduzido no Brasil o
Tratamento Termomecânico (TTM), que suprime o tratamento térmico
f 3 )de normalizaçao subsequente a laminaçao c o n v e n c i o n a l v
O TTM é um tratamento mediante o qual a deformação plãs 
tica é introduzida no ciclo de tratamento térmico do material, de 
tal modo a alterar as transformações que ocorrem durante o proces^ 
so de l a m i n a ç ã o , resultando em melhorias das propriedades mecâni­
cas. E utilizado o efeito sinergístico do tratamento mecânico (la 
c u n a s , d i s c o r d â n c i a s , falhas de empilhamento, etc.) e do térmico
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(precipitação, martensita, etc.) com a finalidade de obter uma me 
lhoria nas propriedades do material, não constituindo-se em um me
canismo de aumento de resistência por si, mas uma combinação oti-
• j  j  (19) mizada dos mesmos*- J .
Na Figura 15 o tratamento termomecânico ê comparado com 
a laminação normal (convencional) e a laminação controlada. Baun 
gardt e o u t r o s  ^ 0 ) conceituam esses processos como a seguir.
Laminação Normal ( L N ) : Caracteriza-se por altas tempera 
turas de laminação e correspondente baixa resistência à deformação 
do material, curtos tempos de laminação e alta produtividade. 0  
grão inicial de austenita ê grosseiro e a deformação é seguida de 
imediata recristalização e crescimento de grão. A microestrutura 
final ê uma estrutura grosseira ferrita/perlita WidmannstSfttem, a 
qual é melhorada por um tratamento de normalização para refino de 
grão.
Laminação Controlada (LC): É um processo com temperatu­
ra controlada, que pode substituir a normalização, produzindo pro 
priedades mecânicas equivalentes e melhor aspecto superficial. E_s 
te processo caracteriza-se por uma certa quantidade de deformação 
imediatamente acima da temperatura de transformação austenita-fer 
rita.
Tratamento Termomecânico (TTM): Caracteriza-se por uma 
alta quantidade de deformação abaixo da temperatura de recristali 
zação da austenita. Como resultado da baixa temperatura de acaba 
mento, grãos finos de austenita são pesadamente deformados e, des 
ta forma, transformam-se em uma microestrutura excepcionalmente 
fina ferrita/perlita. Neste contexto, o Nb desempenha uma função 
importante uma vez que retarda a recristalização.
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ESPESSURA, mm
Figura 15 - Mudanças no tamanho e forma dos grãos duran 
te a laminação a partir da temperatura de 
encharque dos lingotes .
Os processos de laminação acima indicados podem ou não
ser seguidos de tratamento térmico de normalização. 0  efeito des
te procedimento aparece na Figura 16, para um aço C - Mn - Nb do 
tipo StE 355^1 0 ) .
Apos laminação normal é realizado comumente o tratamen­
to térmico de normalização objetivando melhorar a tenacidade.
0 limite de escoamento decresce (-i40 MPa) devido a que é eliminado 
parte do endurecimento por precipitação, em compensação é o b t i d a  
uma diminuição apreciável na temperatura de transição.
No caso de laminação controlada a normalização não ê 
prática comum, pois que sua aplicação produz também uma diminuição 
da resistência (-20 MPa) , mas é obtida uma melhoria significati v a 
na temperatura de transição.
Para o TTM a normalização é dispensável, uma vez que 
produz uma queda significativa de resistência (-35 MPa) , não sendo 
acompanhada de uma melhoria apreciável da temperatura de transi -
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ção, salientando-se que a tenacidade obtida no processo termomecâ 
nico já ê bem elevada.
Segundo resultados de um fabricante nacional (2^), a nor­
malização de aços microligados ao Nb provoca queda no limite de 
escoamento de 35 a 100 MPa.
AUMENTO DE SEVERIDADE,
DE LAMINAÇAO
Figura 16 - Correlação entre vários esquemas de lam^ 
nação, normalização e propriedade mecâni­
cas de 30 mm do aço StE 3 5 5 ^ ^ .
Nos aços BLAR normalizados as propriedades mecânicas süo 
ditadas principalmente pelos elementos de liga. Neste caso exis­
tem limitações no que se refere principalmente à resi s t ê n c i a , pois 
adições de teores elevados destes elementos podem prejudicar a 
soldabilidade dos-aços^ 2 1 ’ 22 .^ Tal fato é relacionado na Figura 17 
através do carbono equivalente e do limite de escoamento. Para 
a obtenção dos mesmos níveis de resistência os aços elaborados por
TTM requerem carbono equivalente menor que os aços normalizados.
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CARBONO EQUIVALENTE V .
Figura 17 - Relação entre o carbono equivalente e o
limite de escoamento para aços tratados
(-31termomecanicamente e aços micro li gado sv \
Retomando as considerações esquematizadas na Figura 15, 
nota-se que no TTM a deformação final da austenita não ê segui d a 
de recristalização.
0  nióbio retarda a recristalização da austenita durante
- f 23 24)a laminaçao e ajuda a preservai a textura de deformaçao^ ’ • 
Tem sido considerável o debate acerca do mecanismo pelo qual pe­
quenas adições de mi c r o l i g a n t e s , notadamente o niõbio (0,02 a 0,04) 
retardam a recristalização estática. Na Figura 18 estão esquema 
tizados os vários processos que ocorrem no TTM de interesse para a 
presente discussão.
Observa-se particularmente a espera em determinada fai-
■O.
xa de temperatura, antes de iniciar a sequência final de passes. 
Acima desta faixa há rápida recristalização estática da austeni-
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SOLU 81 LI Z AÇÃO NbC
R E C R IS TA LIZA Ç Ã O  T O T A L
R ECR ISTA LIZA ÇÃ O  P A R C IAL
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TEMPERATURA OE TRANSFORMAÇÃO
T E M P O
Figura 18 - Esquema de laminação do TTM.
Alguns a u t o r e s ^ ^ ’ apresentam evidências que indicam
que o efeito esta associado ã solução solida, ao passo que ou-
(23 27) ~tros ’ consideram que a precipitaçao induzida e o mecanismo op£
—  (2 8 0 rante e, mais recentemente que ambos mecanismos são operantes^
De acordo com Jonas^aP u^ ^  , se comparamos os tempos pa 
ra início e fim de recristalização estática para um aço carbono 
( R i C , RfC) e para um aço microligado ao Nb (RiNb, R f N b ) , conforme 
ilustra a Figura 19, pode-se observar o atraso singificativo na 
cinética de recristalização estática particularmente a 9009C.
Para uma mesma deformação, superpondo-se as curvas de 
cinética de recristalização e de precipitação induzida, conforiHi e 
a Figura 20, notarse , já a 9509C, um efeito retardador do nio 
b i o .
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Figura 19 - 
■j
Cinética de 




ao . Nb .
açao estática 
(C) e um aço
Figura 20 - Cinética de recristalização estática
e precipitação para aço carbono (C)
f 4 )e microligado (Nb)v J .
Em temperaturas inferiores a 900?c ainda verifica-se o 
efeito retardador, indicando a /eficiência destes precipitados fi^  
nos, sendo que a eficiência diminue a medida que a precipitação se 
completa, podendo então ocorrer o crescimento destes, tornando-se 
ineficazes, fato observado através da tendência da curva RiNb se
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aproximar a RiÇ.
Como é conhecido, a sequência de passes tem influência 
marcante sobre o tamanho de grão final. A presença de microligan 
t e s . retardando a recristalização estática certamente contribui pa 
ra o surgimento de grãos austeníticos não recristalizados nos pa£ 
ses abaixo do tempo de espera (Figura 18), conduzindo a grãos fi­
nos e alongados (Figura 15). Como a transformação y - a nucleia- 
se nos contornos de grão da austenita, e estes são "estreitos"tem- 
se como consequência um pequeno tamanho de grão ferrítico, co­
mo objetivado. Quando as deformações finais são executadas em 
baixas temperaturas, é verificado a presença de bandas de deforma­
ção do grão da austenita.
Ê importante destacar que estas bandas de d e f o r m a ç ã o  
irão contribuir para o estreitamento do tamanho de grão aus.tenítjL 
co, portanto para o refinamento do grão ferrítico. Logo então, pc) 
de-se concluir que a ferrita nuclea tanto nos contornos de grão 
da austenita achatada como no seu interior (bandas de deformação), 
originando assim um refinamento substancial no tamanho de grão fer 
rítico.
Outro aspecto que interessa comentar é a textura final 
obtida no TTM a qual é bastante homogênea, não apresentando signi. 
ficativas. diferenças ao abservar suas microestruturas nos senti - 
dos transversal, longitudinal e vista superior. Tal fato pode-se 
atribuir ao tamanho de grão ferrítico notavelmente fino, o que 
permite minimizar bastante a anisotropia melhorando a qualidade do 
material no interior da c h a p a ^ 3, .
Por ultimo nos TTM os fatores que governam o processo 
estão interrelacionadas de modo que uma variedade de enfoques po-
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dem ser usadas na procura dos mesmos objetivos. Os fatores impor-
(2 3 )tantes a ser salientados^ sao:
- Procurar empregar a menor temperatura possível no rea 
quecimento de placas (lingotes) objetivando a solubi­
lidade dos microligantes e um tamanho de grão austení 
tico pequeno e uniforme.
- Refinamento do grão austenítico através da recristali^ 
zação.
- Seleção de faixa de temperatura e tempos de espera en 
tre a zona de recristalização e não recristalização da 
austenita e austenita ferrita.
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2.3 - Soldabilidade dos Aços BLAR
Como consequência dos efeitos térmicos a que o aço esta 
submetido durante a soldagem aparecem determinadas variações no ma 
terial, que frequentemente são permanentes. Estas variações podem 
estar condicionadas por transformações de estrutura durante o aque 
cimento e resfriamento ou por tensões térmicas, que originam modi­
ficações de forma e dimensões.
No conceito de soldabilidade dos aços, dois aspectos fun 
damentais são ressaltados: a integridade da junta soldada, isto é, 
a ausência de imperfeições que possam comprometer o performance da 
mesma quando na estrutura, e a obtenção das desejadas prooriedades 
mecânicas e metalúrgicas, que garantam a continuidade metálica.
0; tipo' de aço estudado, produzido por TTM, com baixo
carbono equivalente possui boa combinação de resistência mecânica
r 3  ■)e tenacidade e, em particular, boa soldabilidadev .
Estes aços podem ser soldados por uma variedade de p r o ­
cessos, envolvendo desde baixa até elevada energia aportada. E n ­
tre os processos mais empregados na soldagem dos aços BLAR estão 
a soldagem a arco elétrico com eletrodos revestidos, o arco submer 
so e o processo MIG-MAG.
Durante a soldagem, o ciclo térmico, depois da composi­
ção química do metal base, é o fator mais importante que influên 
cia a micro-estrutura e propriedades da zona afetada pelo calor 
(ZAC) .
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2.3.1 - Ciclos tirmicos de soldagem e zona afetada p e ­
lo calor (ZAC)
0  ciclo térmico representa um tratamento térmico inteira 
mente diferente das operações que envolvem a manufatura de um aço. 
Isto se manifesta não somente pelos rápidos aquecimento e resfria­
mento, como também pela obtenção de diferentes picos de elevada 
temperatura na zona fundida e afetada pelo calor, pela rápida sol^ 
dificação e ainda pela curta duração na temperatura de austenitiza 
ç ã o .
No modelamento matemático da transmissão de calor duran­
te a soldagem o arco elétrico é normalmente considerado como uma 
fonte puntual de calor em deslocamento constante, havendo ao redor 
deste ponto uma distribuição de temperaturas de acordo com as iso 
termas mostradas na Figura 21. Toda a região abrangida por estas 
isotermas poderá sofrer alterações metalúrgicas, cuja i n t e n s i d a d e  
depende do nível de temperatura alcançado e da taxa de resfriamen­
to em Gada ponto.
Figura 21 - Isotermas de temperaturas ao redor de uma 
fonte de calor puntual em movimento.
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A distribuição das temperaturas máximas atingidas pelas 
regiões transversais â direção de soldagem no metal base, apresen 
tadas na Figura 22, referem-se âs temperaturas máximas atingidas 
pelos pontos Pi a Pj, onde a variação da temperatura nestes p o n ­
tos com a passagem da fonte de calor é dada pelos ciclos térmicos, 
comumente caracterizados por AtgOO-SOO’ faixa de temperatura onde 
ocorrem as principais transformações da austenita.
T E M P O
Figura 22 - Ciclos térmicos de soldagem de diversos 
pontos transversais à direção de solda­
gem.
0  ciclo térmico depende do processo de soldagem, do ca­
lor adicionado e das dimensões das peças a soldar. A velocidade 
de resfriamento é controlada pelos parâmetros do processo, tais co 
mo, voltagem, corrente ,e velocidade de soldagem, os quais são ex­
pressos em termos de quantidade de energia aportada (E = I . V 
V s *). Também influem outros fatores como a espessura da peça, e 
em menor extensão,as características da escória e a geometria do 
cordão.
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Mudanças nos fatores acima indicados resultarão numa mu 
dança da velocidade de resfriamento da ZAC e da zona fundida.
Os aspectos mais importantes a serem observados nos ci^  
cios térmicos são os s e g u i n t e s :
a) Máxima temperatura alcançada;
b) Tempo gasto a elevadas temperaturas;
c) Taxa de resfriamento (AtgQ 0 - 5 0 (p *
Diversos tratamentos analíticos e experimentais foram 
preparados para estimar as velocidade e taxas de resfriamento em 
determinadas faixas de temperatura para vários processos de solda 
gem, e e s t a s  têm-se mostrado muito üteis na previsão das proprieda­
des das juntas soldadas.
Um trabalho clássico nesta área, considerado básico por 
todos os estudiosos do assunto, foi desenvolvido por R o s e n t h a l ^ ^ ,  
o qual parte da equação diferencial que governa a distribuição de 
temperatura de um sólido. Admitindo que as constantes físicas do 
material não variam com as temperaturas, que o material é homogê - 
n e o . e que o corpo não possua fontes nem sorvedouros de calor, p o ­
de-se obter a distribuição de temperaturas na chapa (t f i x o ) , bem 
como o ciclo térmico a que qualquer ponto da chapa é submetido.
A d a m s ^ ^  considera que a fim de controlar-se as altera­
ções metalúrgicas na soldagem, as condições térmicas no metal depo 
sitado e zona afetada pelo calor devem ser estabelecidas. A equa­
ção proposta considera a distribuição da temperatura máxima da 
ZAC, as taxas de resfriamento e as taxas de solidificação. Neste 
caso também são consideradas constantes as propriedades físicas
*
com respeito à temperatura. As formulações propostas são úteis
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para determinar a temperatura ■ pico e largura da ZAC sob efei­
tos térmicos diversos.
Sendo a região grosseira da ZAC a mais crítica. especia_l 
mente sob o enfoque da deterioração da tenacidade, várias equações 
ou abacos para facilitar o cálculo do tempo de resfriamento 
(AtgoQ_ 5 oo^ referem-se ã essa região superaquecida, ou seja, onde 
são atingidas as temperaturas máximas entre 1300 e 1 3 5 0 9C.
A Recomendação técnica aleinã^^ estabelece equações parede terminar 
Atgoo 5 qq para chapas grossas e chapas f i n a s .c o n f o r m e :
- Chapas grossas
800-500 2v\ n E f 3 (500-To 800-TiP ^ 6 H
onde: n = Rendimento térmico;
F 3 = Fator geométrico da junta para condução tridimensio 
n a l ;
E = —  (J/cm) ;
Vs
To = Temperatura inicial da chapa (9 C ) ;
X = Condutividade térmica (J/s cm 9 C ) •
- Chapas finas
A t 80 0 - 500  WXfE T]Zb2 d* F2 L ^ O O - T o ^  ^ 8 0 0 - T o ^ - l  [ 7 ]
onde: f = Densidade do aço (g/cm3} ’
c = calor específico;
d = Espessura Cem);
F 2 = Fator geométrico por condução bidimensional,
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A  determinação de ^ q q _^ q q é simplificada ainda mai s
através de um ábaco, como o publicado pelo IRSID C33) , mostrado na Fi
gura 23, onde as variáveis do processo de soldagem são plotadas em 
função da taxa de resfriamento. A construção do ãbaco foi fundamen 
tada nos modelos matemáticos de R o s e n t h a l e complementada por 
um extenso programa experimental.
0  ãbaco é utilizado a partir do conhecimento da energia 
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A  Tabela 1 apresenta a faixa de variação de ^ 8 0 0 - 5 0 0  
para os processos mais usados na soldagem dos aços microl i g a d o s .
A grande variação é dependente das características de cada proceí» 
so e espessura das chapas.
Processo de 
Soldagem
Energia Imposta (34) 
MJ/m
A t 800-500 (33) 
s
Eletrodo revestido 0,5 - 3 1 , 5 -  50
MIG - MAG 0,5 - 3 1 , 5 -  50
Arco submerso 1 - 1 0 3 - 100
T a b e l a . 1 Energia, imposta e tempo de resfriamento de
soldagem de aços microligado ao nióbio^33, .
2.3.2 - Zona afetada pelo calor
A  distribuição de temperaturas máximas atingidas pelas 
regiões transversais à direção de soldagem é observada na Figu­
ra 24. Como consequência dos diferentes ciclos térmicos do exem - 
pio, originam-se diferentes m i croestruturas, para um aço com
0,15% C.
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(34)Figura 24 - Esquema das microestruturas e regiões da ZAC. J
A seguir serão descritas as diferentes regiões da ZAC 
de acordo com as temperaturas a t i n g i d a s :
a) Zona de transição ou região de fusão parcial.
As temperaturas ficam entre a linha liquidus e solidus. 
Esta zona começa no metal fundido é ê bastante estreita, 
sendo comumente confundida e considerada como parte da
região superaquecida Ê importante no fenômeno de trincas
( 2 1 1  a quente  ^ J .
b) Zona de crescimento (ou superaquecida) de grão.
Região que se situa entre a zona de transição e uma 
temperatura aproximadamente de 1100 9 C. É uma região que 
experimenta altas temperaturas quando na região austení- 
tica, e portanto apresenta um acentuado crescimento de 
grão. 0  resfriamento rãpido fica evidenciado pela estru
4 ^
tura de Widmanst&tten encontrada.próxima a zona de transição.
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c) Região de refino de grao.
E uma região aquecida pouco acima da temperatura requ e - 
rida para completa austenitização. Ela apresenta i.uma 
estrutura equiaxial totalmente refinada. Esta regi-Ho 
se situa entre A 3 e 1100?C.
d) Zona parcialmente transformada (intercrítica).
Localiza-se entre A-^  e A^. Nesta região, durante o aque 
cimento, a ferrita não se transforma e : a perlita se.
transforma parcialmente em y, ocorrendo um refinamento 
parcial dos grãos.
e) Zona subcrítica.
Fica abaixo de A^. Nesta região os carbonetos em forma 
de lamelas tendem a se dissolver no aquecimento e, no 
resfriamento, formar partículas esferoidizadas.
As regiões acima descritas têm microestruturas diferen­
tes como consequência das mudanças térmicas a que o metal é subme­
tido .
Para a previsão da microestrutura das diferentes re
giões da ZAC é necessário conhecer - se os diagramas de transforma­
ção com resfriamento contínuo de soldagem em cada região isolada 
m e n t e .
Normalmente os diagramas de resfriamento são construidos 
para temperaturas de austenitização de 1300?C ou 9509C. No ca s o 
da soldagem so a região grosseira superaquecida atinge 1300?C, pe 
lo qual a utilização daqueles diagramas so poderia ser valida para 
aquela região.
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Seyfarth estabeleceu equações para prever dureza, l_i 
mite de escoamento e de resistência, alongamento, extricção e microe_s 
trutura também da ZAC grosseira (T. Máx. = 13509C). As equações 
experimentais têm validade para aços BLAR de composição restrita.
Finalizando para completar estes breves comentários so­
bre os efeitos térmicos de soldagem seria útil comparar os ciclos 
térmicos aqui observados (Tabela 1) com os dos tratamentos tér­
micos comuns.
Por exemplo através do processo de normalização esquema­
tizado na Figura 25 é objetivado obter uma estrutura de grãos refi 
nados: tal fato também acontece em uma pequena região da ZAC, co^  
n hecida como de "normalização". Sem embargo tal refino é produto 
de um ciclo térmico diferente do efetuado na fabricação do aço.
No caso de normalização o aço é aquecido no forno até a 
temperatura de 1001 de auatenitização (^00 - 9 5 0 ? C ) , ficando nessa 
temperatura até 60 a 70 minutos ou mais, dependendo de sua espessu 
ra e sendo então resfriado ao ar. No caso do ciclo de soldagem, o 
aquecimento é muito rápido, atingindo a temperatura máxima comemen 
te até 3 - 6  s. Em soldagem o *"800-500 v a r -^a e ntre 2 a 100 segun 
d o s .
No caso da normalização o aço é aquecido até a temperatu 
ra de austenitização onde a homogeneidade é obtida por rápida difu 
são atômica , fato que ocorre parcialmente no ciclo de soldagem 




Figura 25 - Ciclos térmicos de normalizaçao e de soldagem.
2.3.3 - Crescimento de grãos e dissolução de precipita 
dos na ZAC
Durante o ciclo térmico de soldagem ocorrem mudanças
estruturais na ZAC que circunda o cordão de solda, como foi obser­
vado na Figura 24. Nos aços ocorrem o coalescimento e dissolução 
de precipitados e o crescimento dos grãos austeníticos. A intens^ 
dade dessas transformações depende. da temperatura de pico alcan­
çada, função da distância do ponto considerado da ZAC ã linha de 
fusão e da energia imposta pelo processo de soldagem.
Na abordagem da cinética dessas reações deve-se conside­
rar o tempo limitado, ou seja, a severidade do ciclo térmico de 
soldagem, que envolve velocidades de aquecimento e resfriamento e 
levadas e, portanto, condições fora de equilíbrio termodinâmico.
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(34 S?!Ashby, E a s t e r l m g  e lon ’ J apresentaram recentemen 
te um método baseado emmodelos cinéticos para o crescimento . de 
grãos e dissolução de carbonetos de niobio, através da integração 
sobre o ciclo térmico de soldagem. Perfis tempo-temperatura fo­
ram calculados pelas equações de Rosenthal e as constantes cinét^ 
cas determinadas por ajuste das integrais a dados obtidos de sol 
das reais e simuladas.
Para um aço microligado com 0,023% niobio aqueles auto­
res apresentam o diagrama reproduzido na Figura 26. O tamanho de 
grão da austenita e a temperatura de dissolução do NbC aparecem 
em função do ciclo térmico de soldagem, traduzido em tempo de res^ 
friamento A t goo-500 e temP eratura de pico atingida pela região 
desejada da ZAC.
T E M P E R A T U R A ^  PICO °C
T E M P E R A T U R A  PICO K
«
Figura 26 - Diagrama da ZAC para uma chapa grossa, sem prê-
(34, 37).aquecimento do aço microligado ao niobio
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Na Figura 26 são observados dados experimentais para as
soldas reais e simuladas. As linhas contínuas são os contornos do
tamanho de grãos constante. As linhas tracejadas mostram a r e g i ã o
de fração de martensita e as linhas pontilhadas apresentam a exten-
(371são da dissolução das partículas de NbC^
A medição do tamanho de grão foi feita através da adapta­
ção do método de intercepção linear da ASTM. 0 valor indicado no 
diagrama indica o fator de multiplicação 1,776.
2.3.4 - Variação da resistência mecânica da ZAC de aços 
microligados
A maior parte dos estudos sobre a soldabilidade de aços 
microligados refere-se ã tenacidade da Z A C ^ ’^ ’ ^9,40, 41, 42 , 43 , 44 )
, , , (38, 40, 42) „  , -  , . .ou de solda . Também sao numerosas as publicações so­
bre previsão de dureza máxima da ZAC g r o s s e i r a n o  âmbito 
do estudo das trincas a frio.
Com respeito as propriedades de tração as referências são
r 35~)muito restritas, conforme ja citado no item 1. S e y f a r t h 1- J pro 
pôs equações empíricas que permitem prever as propriedades mecânicas 
do material (item 2.3.3) sõ da ZAC grosseira.
Da bibliografia acessível comentada durante a execução 
desse trabalho consta apenas o estudo de Aronson^  ^  ^ sobre a resi_s 
tência mecânica das diferentes regiões da ZAC.
Aronson^ ** J para verificar a influência dos ciclos térnú 
cos na ZAC, fez estudo em um aço microligado ao niõbio analisando 
as propriedades de cada região da ZAC através da simulação de ci-
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cios térmicos, além de testes de traçáo em juntas soldadas, Na Fi_ 
gura 2 7 aparecem os resultados da variação do limite de escoamento 
em função de diferentes temperaturas pico em corpos de prova sub­
metidos a simulação térmica.
l . E .  N O M IN A L  
620 MP*
AÇO :
0.06 5 V.C 1.06 ‘/.M n  
0.04 •/. Nb 
a037V. Si
Figura 27 - Limite de escoamento versus temperatura de 
pico dos corpos de prova simulados^ ^
Nota-se que na região aquecida a 10669C (19509F) hã uma 
queda no limite de escoamento. 0 s motivos da mudança na resistên­
cia foram discutidos com base na equação |”4 J que relaciona o ÜmjL 
te de escoamento com o tamanho de grão, percentagem de perlita e 
efeitos de endurecimento por solução solida devido à presença de 
Mn e Si. Nos resultados obtidos foi verificado uma queda da ordem 
de 24 MPa (3600 psi) no limite de escoamento de corpos de prova c_i 
ciados até 10669C. 0 teste de tração nas juntas s o l dadas, verifi­
cou que a ruptura não foi na ZAC. Esse pesquisador considerou que 
a estreita região da ZAC Caproximadamente 0,2 mm), com resistência 
intrinsicamente menor, não compromete toda a união soldada uma vez 
que essa ãrea, no material conjugado, estarã sujeita a c o n s t r i ç ã o  
triaxial pelas camadas vizinhas de maior resistência.
T E M P E R A T U R A  PICO
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2.3.5 - Tenacidade da zona afetada pelo calor
Na soldagem, defeitos como trincas por liquação na ZAC , 
falta de fusão, trincas transversais no metal de solda e trincas 
por fadiga, podem atuar como regiões de início de fratura frágil e
assim a tenacidade da ZAC pode se crítica em tais situações.
Embora não faça parte deste trabalho serão abordados al 
guns aspectos encontrados na literatura sobre o comportamento dos 
aços tratados termomecanicamente em relação a tenacidade.
Em estudos r e a l i z a d o s ^’ ^  em aços contendo niõbio
em teores diferentes, soldados por processos de elevada energia im­
posta, mostram que estes aços apresentam uma região de crescimento 
de grãos na ZAC, responsável pela maior perda de tenacidade quando 
comparados aos aços correspondentes sem adição de Nb.
Segundo Dolby e L e v i n e ^ ^ ,  este fato é atribuido à
formação de estruturas bainíticas, de baixa resistência a clivagem, 
com reduzida quantidade de ferrita prõ-euretõide. A obtenção de 
tais estruturas foi caracterizada, como sendo resultante do efeito 
do n i õ b i o , uma vez que a composição de base dos aços eram semelhan 
tes. Não foi detectada a precipitação de carbonitretos de niõbio.
Através da Figura 28 são mostrados os resultados dos
testes.
Conforme as c u r v a s , dentre os três aços ao niõbio , 
aquele que apresentou melhor tenacidade, foi o C-Mn-Nb-Al, o que 
é atribuído à baixa dureza e ao pequeno volume de ferrita prõ-eut£ 
tõide de menor, largura. E o aço que apresentou a pior tenacidade, 
foi o de baixo niõbio, a despeito da maior dureza obtida para o al
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to teor de niobio. Tal fato, foi atribuído ao maior volume de fer 
rita p r o - e u t e t ó i d e , de maior largura, devido ao menor tamanho de 
grão austenítico que este aço apresentou, e a presença de ferri t a  
acicular mais grossa e menos entrelaçada, causada pela reduzida tem 
perabilidade de pequenos grãos austeníticos
T E M P E R A T U R A . * C
Figura 28 - Resultados do teste COD na região de grãos gros^
seiros das ZAC. cm = máxima carga estãvel;
o i ê o valor de COD aproximado, para início
do arrancamento estãvel. Amostras com seção de
25 X 25 mm foram entalhadas sem trinca de fadi-
f 41')ga, ao final do entalhe^ J .
( 5 1A r o n s o n L J verificou em" testes feitos em corpos de
prova simulados a temperaturas picos de 10669C (1950?F) e 13109C
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(23909F) resultam em estruturas bainíticas aciculares e consequen 
te perda da tenacidade, no aço C-Mn-Nb. Isto ê demonstrado pelo 
aumento relativo da temperatura de transição mostrada na Figu
ra 29.
1300 1500 1700 1900 2100 2300 °F  
700 82 0 9 3 0 1040 1150 12 60 °C
T E M P E R A T U R A  PICO
Figura 29 - Temperatura de transição versus temperatura 
p i c o t 5 ) .
Verificando-se também em corpos de prova simulados a me 
nor temperatura, não tem perda 'de tenacidade devido ã d i m i n u i ­
ção do tamanho de grão e superenvelhecimento do precipitado, p o r ­
tanto o que se obtem é melhoramento da tenacidade.
(431Segundo Magnusson 5 na soldagem de aços com alto teor de niõ- 
bio, através de processos de alta energia, geralmente se observa 
uma queda de tenacidade na ZAC. A fragilização é atribuída â pre 
cipitação coerente de carbonitreto de niobio e ao aumento da densi. 
dade de discordâncias, produzindo severas tensões internas. Atra 
vés da Figura 30 é ilustrado genericamente o efeito do niõbio so 





Figura 30 - Influência do niõbio na temperatura de tran
Percebe-se que quanto mais elevado for o teor de niobio e 
mais lento o r e s f r i a m e n t o , mais alta é a temperatura de transi^ 
ç ã o . Teores inferiores a 0,010% niobio causam efeito despre-
Por último é observado na literatura que se obtem melho­
rias na tenacidade em soldagem de alta energia imposta pelo fato
TTM na fabricação dos aços BLAR. Atualmente outros aspectos têm me 
recido maior atenção, tais como.:
ZAC.
b) Melhorar a qualidade interna dos grãos.
No primeiro caso pretende-se coibir a função que impede 
o movimento i n t e r g r a n u l a r , e a formação do constituinte M  - A jus 
tamente com o controle do crescimento grosseiro de grão cristali-
o
00 2 00 4 00 b 008 010 
N1 0  8  1 O •/.
sição da Z A C ^ ^
de tornar o aço de baixo carbono equivalente e a utilizaçao dos
a) Restringir o crescimento grosseiro dos cristais da
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no, através da função geradora de núcleos que promovem a transfor
mação y a , mediante partículas de duas fases precipitadas den
tro do aço. Tais partículas nos aços ao niobio podem ser obtidas
com a introdução no composto de teores entre 0,04 e 0 , 0 7% de 
T i (23 , 4 4 ) ^
Referente ao melhoramento da qualidade interna do grão, 
tem-se a premissa de que ê inevitável o crescimento do grão na
Z A C , logo objetiva-se compensar a degradação da tenacidade através 
do amplo melhoramento da qualidade interna do grão, fazendo-se fi­
xação de discordâncias reduzindo completamente o nitrogênio livre 
que causa a degradação da estrutura b á s i c a ^ ^ ’ , e assim procu 
rar a melhoria da tenacidade da ZAC.
Para a redução do volume de nitrogênio livre, está sendo 
considerado eficaz o seguinte:
a) Redução do teor de nitrogênio dentro do aço.
b) Adição de alumínio em excesso, em relação ao volume 
de nitrogênio.
c) Adição de pequena quantidade de titânio.
/
Como ê observado as tentativas de melhorar a soldabilida 
de dos aços ao niobio consideram soluções desde o inicio do proce_s 
so de fabricação do aço, através de sua composição química que
objetiva u m  carbono equivalente baixo e determinados elementos de 
liga e m i c r o l i g a n t e s . Por outro lado, avanços produzidos no TTM 
permitiram que o problema de crescimento de grão na ZAC da solda­
gem seja contornado, de tal forma que não seja degradada a tenaci­
dade .
III - MATERIAIS E MÉTODOS
3.1 - Caracterização do Metal Base
0  aço estrutural utilizado nessa pesquisa pertence â fa 
mília dos aços BLAR microligados ao Nb produzidos por tratamento termo- 
mecânico (TTM), tipo RR St 52.3 U (DIN 17100) , fornecido pela C0- 
SIPA.
3.1.1 - Analise química
Na Tabela 2 ê apresentado o resultado da analise qují 
mica da chapa com espessura de 1 2  mm utilizada nessa pesquisa.
c Mn Si P s A l Nb 0
0 ,14 1 , 0 0 0 , 2 3 0 , 0 1 3 0 , 0 1 0 0 ,038 0 ,020 0 , 0 0 2
N2 Ni* Cr* V* Mo* Ti* Ceq.
0 , 0 0 4 0 , 0 1 2 0 , 0 0 2 < 0 , 0 10 < 0 , 0 1 0 < 0 , 0 1 0 0 ,32
* Elementos residuais não componentes da composição:
Tabela 2 - Analise química do aço RR St 52.3 U.
A  analise química foi realizada por via i n s t r u m e n t a l )  
utilizando-se os métodos de analise apresentados na Tabela 3.
53
MÉTODO ELEMENTO DETERMINADO
Raio X Mn - Si - P - N i - C r -  N b - V  - Mo - Ti
Combustão - Cs 244 C - S
Absorção atómica Al
Analisador cond. térmica 
LECO TC - 136 0  - n 2
Tabela 3 - Métodos químicos de analise.
3.1.2 - Laminação termo-mecânica
No TTM ê objetivado um produto maximizando o endurecimen 
ro por refino de grão, onde as temperaturas de encharque das pia 
cas são mais baixas que as temperaturas usadas na laminação con­
trolada.
No esquema de laminação o processo de refino de grão en 
volve grandes reduções em baixas temperaturas, conduzidas em dois 
estágios com intervalos sem deformação para a queda de temperatu­
ras conforme a Figura 31.
Em cada um desses estágios são controladas as temperatu 
ras e graus de deformação.
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Figura 31 - Representação esquemática do T T M ^ ^ .
3.1.3 - Metalografia e dureza
1 As microestruturas foram analisadas por microscopia ot^ 
ca, utilizando-se o equipamento JENA - NEOPHOT 21.
Na Figura 32 é observada a forma de retirada dos corpos 
de prova para metalografia do aço laminado.
Figura 32 - Esquema de retirada de corpos de prova 
para metalografia.
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As micrografias das figuras 33 a - c mostram a microes- 
trutura ferrítica-perlítica do metal de base. 0  tamanho de grão 
foi determinado por comparação com padrões da ASTM.
A determinação dos teores de perlita e ferrita foi rea­
lizada através da metalografia quantitativa por intermédio da téc 
nica de contagem de pontos 0  processo basicamente consiste
na aplicação de uma r ede de pontos testes. A rede ê d e s l o c a d a  
em forma aleatória sobre uma fotografia da microestrutura do m e ­
tal base. 0 reticulado usado neste estudo foi de 25 pontos. A con 
tagem foi realizada nas fotografias dos cortes transversal , longi 
tudinal e superior do metal base. Por ultimo os resultados de con 
tagem foram tratados estatisticamente, obtendo-se um nível de con 
fiança de 95% para um número de medidas de 250 pontos em cada uma 
das fotografias analisadas. 0  processo foi repetido quatro vezes 
para garantir a precisão da medição.
As medidas de dureza Vickers foram feitas em uma mãqui - 
na Heckert, usando-se uma carga de 5 Kgf. Os pontos de medida 
foram distribuídos em linha reta, distante entre elas 1,5 mm. As 
medições também foram feitas acima dos corpos de prova tirados dos 
cortes transversais, longitudinal e superior do metal base.
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C o r t e  l o n g i t u d i n a l
V i s t a  s u p e r i o r
F i g u r a  33 - M i c r o e s t r u t u r a  do m a t e r i a l  base.
- F e r r i t a  (84,7%) + p e r l i t a  ( 1 5 , 3 ?0);
- T a m a n h o  de grão A S T M  10;
- D u r e z a  180 - 186 Hv5;
- A t a q u e  n i t a l  2%.
A  a n á l i s e  das m i c r o e s t r u t u r a s  r e v e l a  uma m o r f o l o g i a  uni 
f o r m e m e n t e  r e f i n a d a  do grão f e r r í t i c o ,  s e m  d i f e r e n ç a s  s i g n i f i c a t i  
v a s  nos t r ê s  c o r t e s  e f e t u a d o s .  A a u s ê n c i a  de uma t e x t u r a  m a r c a n  
te ê uma c a r a c t e r í s t i c a  v a n t a j o s a  do T T M  face a l a m i n a ç ã o  c o n v e n  
c i o n a l ^ 2 3 ’ 2 8 ).
3 . 1 . 4  - E n s a i o s  de t r a ç ã o
E n s a i o s  de t r a ç ã o  f o r a m  r e a l i z a d o s  e m  u m a  m á q u i n a  de 
t r a ç ã o  M T S  - 810. P a r a  d e t e r m i n a r  as p r o p r i e d a d e s  de t r a ç ã o  do 
aço l a m i n a d o ,  co r p o s  de p r o v a  f o r a m  t i r a d o s  da c h a p a  no s e n t i d o  
t r a n s v e r s a l  e l o n g i t u d i n a l  ao s e n t i d o  de l a m i n a ç ã o .  As e s p e c i f i ­
c a ç õ e s  dos c o r p o s  de p r o v a  são i n d i c a d a s  na F i g u r a  34.
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F i g u r a  34 - E s p e c i f i c a ç a o  de c o r p o  de p r o v a  p a r a  e n s a i o  de 
t r a ç ã o  s e g u n d o  A S T M  E 8 - 81. ( D i m e n s õ e s  min)
Os r e s u l t a d o s  dos e n s a i o s  de t r a ç ã o  e s t ã o  i n d i c a d o s  na 
T a b e l a  4 . Os v a l o r e s  c o r r e s p o n d e m  a m e d i a  de 5 c o r p o s  de pro
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LE LR A l o n g .
C o r p o  de P r o v a
(MPa) (MPa) m
T r a n s v e r s a l 416 557 26
L o n g i  t u d i n a l 424 558 25 , 6
T a b e l a  4 - P r o p r i e d a d e s  de t r a ç a o  do aço RR  St 52.3 U
Os c o r p o s  de p r o v a  p a r a  t r a ç ã o  do m e t a l  b a s e  s u b m e t i d o  
a t r a t a m e n t o  t é r m i c o  de n o r m a l i z a ç ã o  ( 9 2 0 ?C/72 min) c o r r e s p o n d e m  
t a m b é m  as e s p e c i f i c a ç õ e s  da F i g u r a  34.
3.2 - S o l d a g e m  ao A r c o - S u b m e r s o
P a r a  v e r i f i c a r  o e f e i t o  da e n e r g i a  i m p o s t a  na s o l d a g e m  
s o b r e  a resis t ê n c i a  da ZAC e m p r e g o u - s e  o p r o c e s s o  a r c o - s u b m e r s o . 
P a r a  c o m p a r a ç ã o  f o r a m  p r e p a r a d a s  duas ju n t a s  s o l d a d a s :  a p r i m e i r a  
c o m  o n í v e l  de e n e r g i a  de u m  p r o c e d i m e n t o  n o r m a l  e a s e g u n d a  com 
a m á x i m a  e n e r g i a  p o s s í v e l  n a r a  uma chapa de 12 mm de e s p e s s u r a .
A  s e g u i r  são d e s c r i t a s  as v a r i á v e i s  c o n s i d e r a d a s  na
s o l d a g e m .
3 . 2.1 - E q u i p a m e n t o  de s o l d a g e m
P a r a  r e a l i z a r  a s o l d a g e m  u s o u - s e  um  c a b e ç o t e  a u t o m á t i c o  
m o d e l o  N A  - 3N, f a b r i c a d o  p e l a  L I N C O L N  E L E C T R I C  C O M P A N Y . A  figu-
ra 35 mostra a vista geral desse equipamento.
F i g u r a  35 - E q u i p a m e n t o  de s o l d a  p o r  arco - s u b m e r s o .
3.2.2 - C o n s u m í v e i s
Para a s e l e ç ã o  dos c o n s u m í v e i s  fo r a m c o n s i d e r a d o s  os c r i ­
térios-estabelecidos pelas n o r m a s  de c l a s s i f i c a ç ã o  da A W S  ^  , onde 
de a c o r d o  c o m  a c o m p o s i ç ã o  q u í m i c a  e p r o p r i e d a d e s  m e c â n i c a s  do 
aço em  e s t u d o  são r e l a c i o n a d o s  os s e g u i n t e s  c o n s u m í v e i s :
F L U X O  : F 7 4 E M 1 2 K  - C l a s s i f i c a ç ã o  A W S  A5 - 17 
F a b r i c a n t e  A R M C O  780 - n e u t r o  
T e m p e r a t u r a  de a r m a z e n a m e n t o  9 0 ?C
A R A M E  : E M 1 2 K  - C l a s s i f i c a ç ã o  A W S  A 5 - 1 7  
D i â m e t r o  4 m m
A n a l i s e  q u í m i c a  = 0 , 1 2°ô C - 0 , 0 1 7 9oP - 0 , 0 1 4 oaS -
1, 0 5 °s Mn - 0 , 2 6 ?oSi.
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3 . 2 . 3  - Ti p o  de c o r r e n t e
Co m o  o f l uxo e s c o l h i d o  ê e s p e c i f i c a d o  p a r a  t r a b a l h a r  em 
c o r r e n t e  i n v e r s a  ( C C + ) , t o d a  a s o l d a g e m  foi f e i t a  c o m  e s t e  tipo 
de c o r r e n t e .  0 uso de c o r r e n t e  i n v e r s a  p e r m i t e  u m  m e l h o r  c o n t r o
le do f o r m a t o  do c o r d ã o , da a p a r ê n c i a  do m e s m o  , a l é m  de a u m e n t a r
^ j j j * ~ , , , (49. 50, 51)a p r o f u n d i d a d e  de p e n e t r a ç a o  da s o lda
3 . 2 . 4  - Ti p o  da j u n t a  e p a s s e s
B a s e a d o  nas r e c o m e n d a ç õ e s  de p r e p a r a ç ã o  das j u n t a s  ^ 49,52) 
a s o l d a r  foi s e l e c i o n a d a  u m a  j u n t a  e m  I . A p r e p a r a ç ã o  de b o r d o s  
r e t o s  c o m  f o l g a  zero (0 ) t e m  como f i n a l i d a d e  r e d u z i r  o c u s t o  de 
p r e p a r a ç ã o  dos b o r d o s  da chapa, como t a m b é m  a q u a n t i d a d e  n e c e s s á ­
r i a  do m e t a l  a d e p o s i t a r .
D e v i d o  ãs d i m e n s õ e s  da c h a p a  e tipo da junta, o p t o u -  se 
p e l o  uso de u m  p a s s e  de c a d a  lado.
3 . 2.5 - D e t e r m i n a ç a o  dos p a r â m e t r o s  de s o l d a g e m
A t r a v é s  de c r i t é r i o s  de f a b r i c a n t e s , p e s q u i s a d o r e s  e 
c o n h e c i m e n t o s  adquiridos na p r á t i c a ,  p r o c u r o u - s e  o b t e r  p a r â m e t r o s  
de s o l d a g e m  que p r o d u z i s s e m  sol d a s  q u a l i f i c a d a s  e de a l t a  produti^ 
v i d a d e ,  is t o  é, p a r â m e t r o s  e c o n ô m i c o s  p a r a  s o l d a g e m  de a l t a  p r o ­
d u ç ã o  .
C o n s i d e r a - s e  n e s t e  t r a b a l h o ,  como parâmetros e c o n ô m i c o  s
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de s o l d a g e m ,  a q u e l e s  que p r o p o r c i o n a m  s o l d a s  c o m  m a t e r i a l  de e n ­
c h i m e n t o  n a  q u a n t i d a d e  s u f i c i e n t e  e c o m  u m a  v e l o c i d a d e  de soldagem 
tal que a e n e r g i a  i m p o s t a  s e j a  e l e v a d a .
A  T a b e l a  5 a p r e s e n t a  as a l t e r n a t i v a s  q u e  f o r a m  testadas
P a r â m e t r o s
(53) (54) (55) (5 2)
1? P. 2? P. l 9 P. 2? P. 1? P . 2 9 P. l 9 P. 2 9 P.
C o r r e n t e  (A) 820 880 750 750 650 850 500 475
T e n s ã o  (V) 34 36 35 35 34 35 36 34
T o m a d a
C o r r e n t e  (mm) 25 25 25 25 25 25 25 25
V e l o c i d a d e  de 
Soldagem (cm/min) 50 50 90 80 64 68 53 53
E n e r g i a  
I m p o s t a  (kJ/cm) 33,5 38 ,0 19 , 7 19 , 7 20 , 7 26 , 2 20 , 4 18,3
T a b e l a  5 - A l t e r n a t i v a s  p a r a  s e l e c i o n a r  os p a r â m e t r o s  de sol^
(53, 54, 55, 52) d a g e m v
Ta i s  p a r â m e t r o s  f o r a m  t e s t a d o s  e as s o l d a s  o b t i d a s  não 
a p r e s e n t a r a m  r e l a ç õ e s  n o r m a i s  de p e n e t r a ç ã o ,  l a r g u r a  e r e f o r ç o  no 
p r i m e i r o  e s e g u n d o  passes, q u e r  dizer, não foi p o s s í v e l  o b t e r  uma 
s u p e r p o s i ç ã o  do p r i m e i r o  e s e g u n d o  p a s s e s  p a r a  g a r a n t i r  uma u n i ã o  
m e t a l ú r g i c a  da s o l d a g e m .
A  a v a l i a ç ã o  d e s s e s  r e s u l t a d o s  p e r m i t i u  a s e l e ç ã o  defini­
t i v a  dos p a r â m e t r o s  de s o l d a g e m  c o n f o r m e  i n d i c a d o s  na T a b e l a  6 .
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P a r â m e t r o s
E n e r g i a  N o r m a l E n e r g i a  A l t a
l 9 P a s s e 2 9 P a s s e l 9 P a s s e 2 9 P a sse
C o r r e n t e  (A) 600 600 600 820
T e n s ã o  (V) 34 34 32 36
T o m a d a  r >. „ 4- (mm) C o r r e n t e 25 25 25 25
V e l o c i d a d e  de 
Soldagem (cm/min) 50 50 50 50
E n e r g i a  
I m p o s t a  (kj/cm) 24 , 5 24 , 5 23,0 35 , 4
T a b e l a  6 - P a r â m e t r o s  d e f i n i t i v o s  de s o l d a g e m .
O u t r o s  c r i t é r i o s  p a r a  s e l e c i o n a r  a e n e r g i a  n o r m a l  de 
s o l d a g e m  l e v a m  em  c o n s i d e r a ç ã o  a p e n e t r a ç ã o  e o r e f o r ç o ,  p o r t a n t o  
foi u s a d a  u m a  r e l a ç ã o  c o r r e n t e  - t e n s ã o  - v e l o c i d a d e  de s o l d a g e m  
que p e r m i t i s s e  u m a  p e n e t r a ç ã o  de 8 m m  e u m  r e f o r ç o  de 3 m m  e m  ca 
da passe. D e s t a  f o r m a  foi g a r a n t i d a  uma a d e q u a d a  l i g a ç ã o  do m a ­
t e r i a l  a p o r t a d o  do p r i m e i r o  e s e g u n d o  p a s s e s .
P a r a  a s e l e ç ã o  da e n e r g i a  e l e v a d a  f o r a m  u t i l i z a d o s  os 
p a r â m e t r o s  q u e  p e r m i t i r a m  m á x i m a  p e n e t r a ç ã o  s e m  p e r f u r a r  a chapa. 
P o r t a n t o ,  foi s e l e c i o n a d o  u m  b a i x o  n i v e l  de e n e r g i a  i m p o s t a  no 
p r i m e i r o  p a s s e ,  o b j e t i v a n d o  m a i o r  re f o r ç o ,  p a r a  g a r a n t i r  a m ã x i m a  
p e n e t r a ç ã o  do s e g u n d o  passe.
A t r a v é s  das F i g u r a s  36 e 37 são o b s e r v a d a s  as m a c r o g r a -  
fias das s o l d a s  fe i t a s  com os p a r â m e t r o s  da T a b e l a  6 .
6 3
F i g u r a  3ó - M a c r o g r a f i a  da u n i ã o  s o l d a d a  com 
e n e r g i a  n o r m a l  (24,5 kj/cm). 
A t a q u e  N ital 51-
F i g u r a  37 - M a c r o g r a f i a  da u n i ã o  s o l d a d a  com 
e l e v a d a  e n e r g i a  (35,4 k j / c m ) .  
A t a q u e  N ital 5%.
3.2.6 - P r é - a q u e c i m e n t o  e t e m p e r a t u r a  de i n t e r p a s s e
D e v i d o  ao b a i x o  c a r b o n o  e q u i v a l e n t e  do m e t a l  ba s e
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(0,32) e da p e q u e n a  e s p e s s u r a  da ch a p a ,  n o r m a l m e n t e  não se faz ne 
c e s s ã r i o  t r a t a m e n t o  de a l í v i o  de ten s õ e s .  T a m b é m  não se t r a t a  de 
m a t e r i a l  s u s c e t í v e l  a t r i n c a s  de h i d r o g ê n i o ,  p o r t a n t o  não foi ut^L 
l i z a d o  p r é - a q u e c i m e n t o . A  t e m p e r a t u r a  de i n t e r p a s s e  foi a a m b i e n
3 . 2.7 - C o r p o s  de p r o v a  p a r a  s o l d a g e m
Os c o r p o s  de p r o v a  p a r a  s o l d a g e m  f o r a m  r e t i r a d o s  da cha 
pa m e d i a n t e  o p r o c e s s o  de o x i c o r t e  e apõs u s i n a d o s  p a r a  c o n f e c ç ã o  
da junta. As c a r a c t e r í s t i c a s  dos c o r p o s  de p r o v a  são i n d i c a d a s  







F i g u r a  38- C a r a c t e r í s t i c a s  dos corpos 
de p r o v a  p a r a  s o l d a g e m  e 
a m o s t r a g e m .
A  l a r g u r a  dos c o r p o s  de p r o v a  foi e s c o l h i d a  de a c o r d o  
c o m  d ados o b t i d o s  das p e s q u i s a s  feitas no L A B S O L D A  da U F S C ^  ,
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que r e l a c i o n a m  a e n e r g i a  i m p o s t a  e as d i m e n s õ e s  da c h a p a  c o n s i d e ­
r a d a  co m o  s e m i - i n f i n i t a , p a r a  não p r o d u z i r  v a r i a ç õ e s  nos cic l o s  
t é r m i c o s  d u r a n t e  a s o l d a g e m .
P a r a  i m p e d i r  d e f o r m a ç õ e s  da junta, os c o r p o s  de p r o v a  
são f i x a d o s  ã m e s a  m e d i a n t e  p r e n s a s  , a l e m  d i s s o  a f i x a ç ã o  i n d u e  
a u t i l i z a ç ã o  de f i x a ç ã o  do c o rpo de p r o v a  ( " c a c h o r r o s " ) ,  e v i t a n d o  
que a ' j u n t a  d e f o r m e  d u r a n t e  a soldagem.
3 . 2.8 - E n s a i o  r a d i o g r ã f i c o
A  q u a l i d a d e  das s o l d a s  e f e t u a d a s  foi c o n t r o l a d a  p o r
R a i o  X, a t r a v é s  do a p a r e l h o  A N D R E X  C M A  306. A  p r o g r a m a ç ã o  do en 
s a i o  foi:
- T e m p o  de e x p o s i ç ã o  : 3 m i n
- D i s t â n c i a  f o c o - f i l m e  : 84 cm
- T e n s ã o  : 160 - 180 KV
- C o r r e n t e  : 5,5 - 5,0 MA
- V a r i a ç ã o  da e s p e s s u r a :  12 - 18 mm
- T o t a l  de r a d i o g r a f i a s :  16.
Dos c i nco c o r p o s  de p r o v a  s o l d a d o s ,  sõ um  a p r e s e n t o u  in
d i c a ç ã o  de d e s c o n t i n u i d a d e , t e n d o  sido e x c l u i d a  a q u e l a  r e g i ã o  se
(5 7)g u n d o  c r o q u i s  no r e l a t o r i o  de Raio X^ J .
3.2.9 - M e d i ç ã o  dos c i c l o s  t é r m i c o s
A  m e d i ç ã o  dos c i c l o s  t é r m i c o s  foi f e ita c o m  a u x í l i o  de
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três r e g i s t r a d o r e s  X - Y e t e r m o p a r e s  C h r o m e i  - A l u m e l  corn as ca 
r a c t e r í s t i c a s  a p r e s e n t a d a s  a s e g u i r :
R E G I S T R A D O R E S
- Ti p o  2000 R e c o r d e r  
H o u s t o n  I n s t r u m e n t  
Om n i  g r a p h i c
- Ti p o  7 0 4 4 A  R e c o r d e r  
H e w l e t t  P a c k a r d
- Tipo 7 0 5 5 A  R e c o r d e r  
H e w l e t t  P a c k a r d .
T E R M O P A R
- C h r o m e l  - A l u m e l
- D i â m e t r o  = 0,25 m m  
O m e g a  .
P a r a  a l i g a ç ã o  aos c o r p o s  de p r o v a  u t i l i z o u - s e  u m  c a p a ­
citor, c u j a  d e s c a r g a  p e r m i t e  uma s o l d a g e m  p o r  r e s i s t ê n c i a  e l é t r i ­
ca e n t r e  o p o n t o  do t e r m o p a r  e o f u n d o  do o r i f í c i o .  D e s t a  m e n e i  
ra fica g a r a n t i d o  a a d e q u a d a  c o n d u t i v i d a d e  tér m i c a .  A  i s o l a ç ã o  
e n t r e  os fios e o m e t a l  b a s e  foi f e i t a  c o m  t u b o s  c e r â m i c o s  d u p l o s  
de 1,2 m m  de d i â m e t r o .  Os p o n t o s  de m e d i d a  dos c i c l o s  t é r m i c o s  
são m o s t r a d o s  n a  F i g u r a  39.
Os t e r m o p a r e s  f o r a m  i n t r o d u z i d o s  em  furos n o r m a i s  ã l i ­
nha de fusão, p e l a  p a r t e  i n f e r i o r  da chapa, m o d i f i c a n d o  o m é t o d o  de
f 5 81 _S I G N E S  e B A C K E R L . A  p o s i ç ã o  é o b s e r v a d a  a t r a v é s  da F i g u r a  40.
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F i g u r a  39 - Localização dos t e r m o p a r e s  no c o r p o  de prova. 
( D i â m e t r o  dos o r i f í c i o s  1,5 mm).
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F i g u r a  40 - O r i e n t a ç ã o  do furo p a r a  a c o l o c a ç ã o  dos 
t e r m o p a r e s .
A  d i s t â n c i a  dos t e r m o p a r e s  ã l i nha de f usão e d e m a i s  re
g i õ e s  da ZAC foi d e t e r m i n a d a  r e a l i z a n d o  m e d i ç õ e s  d i r e t a s  na ZAC e
(31)c o n f e r i d a s  c o m  as c a l c u l a d a s  p e l a s  e q u a ç õ e s  de Aiams
Os c i c l o s  t é r m i c o s  f o r a m  l e v a n t a d o s  ob j e t i v a n d o _se conhe 
a t e m p e r a t u r a  de p i c o  e tempo de r e s f r i a m e n t o  (A t g o 0-500^ P— 
ra c a d a  r e g i ã o  da ZAC. As m e d i ç õ e s  na re g i ã o  da ZAC s u p e r a q u e c i -
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da foram comparadas com a previsão feita através do abaco para
{'33')determinar o Atgoo-SOO P ublicado pelo I I W V . A seguir, na Tabe­
la 7, estão os resultados medidos e estimados na medição dos ci­
clos térmicos da soldagem normal.
















Superaquecida 0,5 1272 39 0,5 1289 42
Grãos grosseiros 
Superaquecida 0,9 1150 43 0,9 1195 • -
Início região 
Superaquecida 1,4 1057 44 1,4 1072 -
Normalização 1 , 8 1 0 0 0 46 1 , 8 1014 -
Normalização 2 , 2 920 48 2 , 2 939 -
Intercrítica 2,5 859 52 2,5 897 -
Subcrítica 3,2 747 72 3,2 761 -
Tabelá 7 - Resultados medidos e estimados dos ciclos térmi­
cos de soldagem com energia normal (25,4 ItJ/cm).
Na união soldada a largura da ZAC foi de 3,5 a
3,8 mm. A região de grãos grosseiros mostrou uma largura de apro 
ximadamente 0,31 mm.
Na Tabela 8 estão os resultados medidos e estimados pa 
ra a soldagem com energia alta.
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Superaquecida 0,3 . 1325 79
Grãos grosseiros 
Superaquecida 1 , 0 1189 82
Início região 
Superaquecida 1,4 1089 84
Normalização 1,9 1027 8 8
Normalização 2,5 940 92
Intercrítica 2,9 880 96
Subcrítica 3,6 774 108
Tabela 8 - Resultados da medição dos ciclos tér 
micos de soldagem com energia alta.
(35,4 k j / c m ) .
Na união soldada a largura da ZAC foi de 4,4 a
5,2 mm. A região de grãos grosseiros mostrou uma largura de
0,45 mm.
- ~ ( 31)Na previsão feita pela equaçao de Adams para a re­
gião de grãos superaquecida a 0,5 mm da linha de fusão aT.picoíòi
(33)de 1289?C e o  tempo de resfriamento ^ t 800-500 estim a < ^ 0  de
82 segundos.
Para efeito da simulação térmica das regiões da ZAC de 
ambos níveis de energia aportada foram selecionadas temperatur a s
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pico e tempos de resfriamento de acordo com valores médios,,tal que 
pe rmitissem a reprodução da região da ZAC desejada.
3.2.10 - Ensaios mecânicos
Foram feitos ensaios de dureza e tração nas soldas fe^ 
tas com energia normal e elevada, utilizando os mesmos equipamen­
tos e as mesmas normas para os corpos de prova de tração do metal 
base (item 3.1.4).
3.3 - Simulação de Ciclos Térmicos de Soldagem
3.3.1 - Equipamento
A  simulação térmica dos ciclos de soldagem foi realiza­
do no LABSOLDA da UFSC pela adaptação de uma máquina de solda 
ponto pneumática marca ARO. Para tanto foi projetado e construí­
do um dispositivo especial para fixação e refrigeração externa do 
corpo de prova. Esquematicamente os equipamentos utilizados . ejs 
tão representados na Figura 41.
Através da unidade de comando da máquina de solda ponto 
é feita a regulagem do transformador. Na fase de aquecimento o 
transformador ê ajustado para operar em regime máximo para gerar 
alta intensidade de corrente e aquecer o corpo de prova por efei­
to Joule. 0 controle do equipamento foi manual. Uma vez atin
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gida a temperatura pico desejada é desligado o transformador atra 
vês da unidade externa de controle e ajustada a regulagem da uni­
dade de comando da máquina para o regime mínimo. Desta forma, na 
fase de resfriamento o transformador pode ser acionado para gerar 
pulsos elétricos de baixa intensidade de corrente, que permitem 
manter a taxa de resfriamento graficada no registrador X -- Y. 
Dependendo do tamanho do corpo de prova velocidades de resfriamen 
to mais altas podem ser obtidas por controle da refrigeração 
(ãgua) externa do porta corpo de prova. No presente caso, como os 
tempos de resfriamento (Atgoo-soO-* eram altos (>40s) foi necessá­
rio gerar pulsos elétricos para manter o resfriamento no ciclo pro 
gramado. Com esse sistema a curva T X t foi mantida com a preci­
são de ± 1 0 9 C,
Figura 41 - Esquema do equipamento para a simulaçao térmica 
dos ciclos de soldagem.
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3.3.2 - Simulação térmica
Para um levantamento detalhado das propriedades mecâni­
cas das diferentes regiões da 2AC uma série de corpos de prova c^ 
líndricos, de dimensões reduzidas (ASTM E8-81 Fig. 34) foi subme­
tida a ciclos térmicos simulados de acordo aos dados da Tabela 9.
Energia Normal Energia Alta
T. Pico
«c-




At8 0 0 - 5 0 0
s
1250 39 1300 80
1100 43 1100 84
950 48 950 92
850 52 850 96
730 72 730 108
Tabela 9 - Parâmetros para simulação de ciclos térmicos 
de soldagem.
Cinco ciclos térmicos foram simulados atingindo as tem­
peraturas indicadas na Tabela 9 para cada nível de energia impos­
ta. Um total de 6 corpos de prova foi exposto a cada ciclo tér 
m i c o .
As temperaturas e tempos de resfriamento foram selecio­
nadas com base nos resultados obtidos na medição real dos ciclos 
térmicos durante a soldagem arco submerso indicados nagTabelas 7 e 8 . 
0  critério utilizado foi atingir uma temperatura pico que permiti£ 




Nas Figuras 42 e 43 são observados os ciclos térmicos 
simulados para cada nível de energia imposta.
T E M P O  s
Figura 42 - Ciclos térmicos simulados da 
soldagem com energia normal.
Nos corpos de prova simulados foram realizadas medições 
de dureza, determinação dos teores de ferrita-perlita e tamanho de 
grão, para o qual foram utilizadas as mesmas técnicas e padrões 
descritos no item 3.1.3.
A  homogeneidade da microestrutura ao longo do comprimen 
to útil dos corpos de prova submetidos a simulação térmica foi 
comprovada por m e talografia e medidas de dureza.
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T E M P O  S
Figura 43 - Ciclos térmicos simulados da soldagem 
com energia elevada.
0  perfil de dureza da região útil do corpo de prova ê 
observado na Figura 44 para todos os ciclos simulados.
As medições foram feitas sõ na metade do . comprimento 
útil do corpo de prova simulado, a distância entre pontos de me 
dição foi de 1,5 mm. A medição número 1 representa o centro do 

















P O N T O S  D E  M E D i p X o
Figura 44 - Perfis de dureza dos corpos de prova submetidos 
a simulação térmica.
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IV - RESULTADOS EXPERIMENTAIS E DISCUSSÃO
4.1 - Ensaios de Tração
A Tabela 10 reune os resultados de ensaios de tração 
das juntas soldadas ao arco-submerso e dos corpos de prova subme­
tidos a diferentes ciclos térmicos de simulação de soldagem. Pa 
ra comparação também estão incluídos dados do metal base conforme 
laminado por TTM e apos tratamento térmico de normalização (9209C/ 
72 min) . Todos os resultados se referem a corpos de prova extrai_ 
dos no sentido longitudinal de laminação.
Corpo de Prova
L. E.. L. R. Alongamento
MPa MPa 00
Metal base 424 553 25,<?
Normalizado 361 503 3'2 , 5
Soldado EN 423 563 22 , 5
Soldado EA 411 557 2 1 , 6
Simulados - - -
EN 1250 9 C 441 603 20 , 3
1 1 0 0 9C 408 589 2 0 , 8
9 50 9 C 439 566 27,5
850 9C 447 576 25,3
7309C 424 575 23,3
EA 1300 9C 428 595 2 1 , 2
1 1 0 0 9C 404 580 19,2
950 9C 428 580 26,8
8509C 452 584 24,5
730 9C 472 583 31,3
Tabela 10 - Propriedades de tração.
77
Inicialmente destaca-se que a normalização reduz tanto 
o limite de escoamento (.63 MPa) como o limite de resistência (55 
M P a ) . A dutilidade é melhorada em relação ao aço laminado.
As juntas soldadas por arco submerso (24,5 e 35,4 kj/cm)
foram aprovadas no ensaio de tração. Cinco (05) corpos de prova
foram ensaiados para cada nível de energia, rompendo todos no 
metal base para tensões sempre maiores que o valor nominal.
Com respeito aos resultados da simulação térmica, ape­
nas para o ciclo térmico correspondente â T. pico de 11009C o li 
mite .de escoamento decresce para valores pouco inferiores ao do 
metal base. A queda no limite de escoamento não é tão singnifica 
tiva quanto aquela associada ao tratamento térmico de normaliza­
ção. Essa tendência é melhor notada no grafico da Figura 45.
Tais resultados confirmam aqueles obtidos por Aronsorf- 
que verificou também em aço microligado ao niõbio quedas da ordem 
de 24 MPa (3.000 psi) no limite de escoamento de corpos de prova 
ciciados até 10669C. Entretanto, segundo aquele pesquisador a 
estreita região da ZAC (aproximadamente 0,2 mm), com r e s i s t ê n c i a  
intrinsicamente m e n o r , não compromete toda a união soldada, uma vez 
que essa ãrea, no material considerado como conjugado, estava su 
jeita a constrição triaxial pelas camadas vizinhas de maior resis^ 
tência.
No presente caso regiões da ZAC superaquecida com apro­
ximadamente 0,31 e 0,45 mm, mostraram quedas no limite de escoamen 
to de 16 a 20 MPa, respectivamente para soldagem arco - submerso 
com energia imposta normal e elevada. Da mesma forma pode-se
admitir que a estreita região enfraquecida da ZAC, sujeita a con 
tricção triaxial, não compromete a estrutura soldada. Deve-se sa
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lientar que o limite de escoamento da junta soldada com alta ener 
gia (Tabela 6 ) ficou pouco inferior ao do metal base. Apesar 
disso, conforme jã mencionado a ruptura não ocorreu no ZAC em
nenhum caso.
Quanto ao limite de resistência, os resultados da simu­
lação térmica de soldagem mostrou que seu valor permaneceu sempre 
superior ao do aço laminado. Não acompanhou portanto a tendência 
decrescente do limite de escoamento no ciclo de 1100 9 C.
t e m p e r a t u r a  ° c
Figura 4 5 - Variaçao do limite de escoamento.
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0 grafico da Figura 4 5 mostra a variação do limite de 
resistência e da dureza com a temperatura pico, ou seja, ao longo 
da ZAC simulada.
T E M P E R A T U R A  PICO °C
Figura 4é - Variação do limite de resistência e da 
dureza com as temperaturas picõ simu­
ladas .
Para a energia normal C.24,5 kJ/cm) as duas propriedades 
mostram um mínimo no ciclo de 950?C.
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A seguir o gráfico da Figura 47 mostra a relação limite 
de resistência respectivo à dureza Vickers (LR/HV) das regiões 
submetidas a simulação térmica.
<IMlüaD
' l
T E M P E R A T U R A  °C
Figura 4 7 - Relação entre o limite de resi_s 
tência e a dureza Vickers dos 
corpos de prova simulados.
A Figura 47 ilustra que a relação LR/HV 5 decresce com o
aumento da temperatura pico, afastando-se do valor nominal 0,33
("59 1previsto para aços BLAR . Essa tendencia esta associada a um 
maior aumento da dureza relativa ao limite de resistência associa 
do, provavelmente ocasionado pelamaior taxa de encruamento’do material subme­
tido aos ciclos de alta temperatura, como será visto na Figura 54.
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4.2 - M e t a l o g r a f i a  e D u r e z a
4 . 2 . 1  - M e t a l  b a s e  n o r m a l i z a d o
0 m e t a l  b a s e  s u b m e t i d o  a t r a t a m e n t o  t é r m i c o  de n o r m a l i ­
z a ç ã o  m o s t r o u  a m i c r o e s t r u t u r a  da F i g u r a  4 8  . Pela m i c r o s c o p i  a 
o t i c a  o b s e r v a - s e  que o p r i n c i p a l  r e s u l t a d o  da n o r m a l i z a ç ã o  foi 
o r e f i n o  de grão que p a s s a  de A S T M  10 no m e t a l  b a s e  l a m i n a d o  por 
T T M  p a r a  A S T M  12.
F i g u r a  4 8 - M i c r o e s t r u t u r a  do aço RR St 42 , 3  apés 
n o r m a l i z a ç ã o  a 9 2 0 ?C/72' m o s t r a n d o  
f e r r i t a  e p e r l i t a .
- T a m a n h o  de grao A S T M  12
- D u r e z a  176 - 185 H V 5
- A t a q u e  n i t a l  2%.
A  f r a ç ã o  r e l a t i v a  dos microconstituintes não m o s t r o u  v a r i a ç ã o  
s i g n i f i c a t i v a .  A p o r c e n t a g e m  de p e r l i t a  s o f r e u  a p e n a s  l i g e i r o  a 
c r é s c i m o ,  p a s s a n d o  de 15,3 p a r a  15,5% c o m  a n o r m a l i z a ç ã o ,  v a r i a ç ã o
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c o n t i d a  na f a i x a  de p r e c i s ã o  do m é t o d o  de a n a l i s e  q u a n t i t a t i v o  a 
do t ado. E s s a  a l t e r a ç ã o  é p r a t i c a m e n t e  de e f e i t o  r e l a t i v a m e n t e  
i n s i g n i f i c a n t e  s o b r e  o v a l o r  do li m i t e  de e s c o a m e n t o ,  p o i s  c o n f o r  
me c o m e n t a d o  no i t e m  2 .1.2 a c o n t r i b u i ç ã o  da p e r l i t a  p a r a  o en 
d u r e c i m e n t o  é d e s p r e z í v e l ,  a p a r e c e n d o  na e q u a ç ã o  |_*0 com um P eso 
s e c u n d á r i o .
A  d u r eza, a p e s a r  do r e f i n o  de grão, p e r m a n e c e  p r a ticamen 
te i n a l t e r a d a  (182 - 186 HV5 no aço l a m inado).
Es t e  fato p e r m i t e  d e d u z i r  que o m e c a n i s m o  de p r e c i p i t a ­
ç ã o  p e r d e  sua e f i c á c i a  c o m  a n o r m a l i z a ç ã o  (a ser c o m e n t a d a  no 
i n t e m  4.3).
4 . 2 . 2  - J u n t a s  s o l d a d a s
P e r f i s  de d u r e z a  ao longo da s e çao t r a n s v e r s a l  das sol 
das e s t ã o  na F i g u r a  49 Não há i n d i c a ç ã o  de q u e d a  s e n s í v e l  de 
d u r e z a  n a  ZAC de a mbas as soldas.
X mm.
F i g u r a  43- Pe r f i s  de d u r e z a  na seção t r a n s v e r s a l  de so l d a s  
a r c o - s u b m e r s o .
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As m i c r o e s t r u t u r a s  da ZAC da s o l d a  de e n e r g i a  no r m a l  
(24,5 kJ / c m )  e s t ã o  r e p r o d u z i d a s  nas F i g u r a s  50 a-e.
204 H v  5 203 205 H v  5 181 182 H v  5
A S T M  N ? - A S T M  N 9 - A S T M  N ? 12
185 186 H v  5 180 183 H v  5
A S T M  N 9 11 A S T M  N 9 10
F i g u r a  50- M i c r o e s t r u t u r a  da ZAC de s o l d a  a r c o - s u b m e r s o
(24,5 kJ/cm). A t a q u e  n i t a l  2%.
a) L i n h a  de f u são e zona de g rãos g r o s s e i r o s  
s u p e r a q u e c i d a ,  f e r r i t a  p r o - e u t e t o i d e  mais 
b a i n i t a  superior.
b) Início de zona s u p e r a q u e c i d a ,  f e r r i t a p r o -  
e u t e t ó i d e  e b a i n i t a  s u p e r i o r .
c) Zona de n o r m a l i z a ç ã o ,  f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a
d) R e g i ã o  i n t e r c r í t i c a , f e r r i t a  m a i s  per l i t a .
e) R e g i ã o  s u b - c r í t i c a ,  f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a  
e s b o r o a d a .
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As m i c r o e s t r u t u r a s  da ZAC da s o l d a  com e n e r g i a  e l e v a  d a 
(35,4 kJ / c m )  e s t ã o  r e p r o d u z i d a s  nas F i g u r a s  51 a-e.
íoovm HHraran&
208 210 204 207 H v  5 193 197 H v  5
A S T M  N 9 - A S T M  N 9 - A S T M  N 9 12
180 182 Hv  5 
A S T M  N 9 10
182 185 Hv 5 
A S T M  N 9 11
F i g u r a  51 - M i c r o e s t r u t u r a  da ZAC de s o l d a  a r c o - s u b m e r s o  
(35,4 kJ/cm). A t a q u e  n i tal 2%.
a) Linha de fusão e zona de grãos g r o s s e i r o s  
s u p e r a q u e c i d a ,  f e r r i t a  p ? o - e u t e t o i d e  m a i s  bai. 
ni t a  superior.
b) Início da zona s u p e r a q u e c i d a ,  f e r r i t a  pro- 
e u t e t o i d e  e b a i n i t a  s u p e r i o r .
c) Zona de n o r m a l i z a ç ã o ,  f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a
d) Reg i ã o  i n t e r c r í t i c a , f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a .
e) R e g i ã o  s u b - c r í t i c a ,  f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a  
e s b o r o a d a .
4 .2.3 - M e t a l o g r a f i a  dos c o r p o s  de p r o v a  s u b m e t i d o s  
s i m u l a ç ã o  t é r m i c a
As m i c r o e s t r u t u r a s  das d i f e r e n t e s  r e g i õ e s  s i m u l a d a s  
ZAC c o m  e n e r g i a  n o r m a l  são a p r e s e n t a d a s  nas F i g u r a s  52 a-e.
T. p i c o  1250 9C
800^ 7Q ,,
At ' d OO °
Hv-"5 2 0 2 - 2 0 4  
A S T M  N 9 —
1 1 0 0 9C 
43 s 
2 0 1 - 2 0 5
9 5 0 9 C 
48 s 
1 7 8 - 1 8 3  
12




7 30 9 C 
72 s 
1 8 3 - 1 8 8  
10
F i g u r a  5 2 - M i c r o e s t r u t u r a s  e r e s u l t a d o s  o b t i d o s
Ataque nital 2%.
86
a) R e g i ã o  s u p e r a q u e c i d a  c o m  grãos 
g r o s s e i r o s  m o s t r a n d o  ripas de bai 
n i t a  s u p e r i o r .
b) Iní c i o  da r e g i ã o  s u p e r a q u e c i d a  
c o m  fer r i t a ,  p e r l i t a  e b a i n i t a  su 
p e r i o r .
c) Zo n a  de r e f i n o  de grãos (norma 
l i z a ç ã o ) ,  f e r r i t a  m a i s  p e r l i t a .
d) R e g i ã o  i n t e r c r í t i c a , f e r r i t a  
ma i s  p e r l i t a .
e) R e g i ã o  s u b - c r í t i c a ,  f e r r i t a  
m a i s  p e r l i t a  e s b o r o a d a .
A  7 3 0 ?C n ã o  hã a l t e r a ç ã o  no t a m a n h o  de grão da fe r r i t a .  
Para o c i c l o  de 9 5 0 9C o c o r r e  um i n t e n s o  r e f i n o  de grãos, que p a s ­
sa de A S T M  10 (metal base) p a r a  A S T M  12.
0 c i c l o  de 1 1 0 0 ?C jã m o s t r a  o i n í c i o  do c r e s c i m e n t o  dos 
grãos a u s t e n í t i c o s  e t e n d ê n c i a  ao a p a r e c i m e n t o  de e s t r u t u r a  a c i c u  
lar, f a t o r  m a r c a n t e  no e s p é c i m e  a q u e c i d o  até 1 2 5 0 ?C.
As m i c r o e s t r u t u r a s  das d i f e r e n t e s  r e g i õ e s  s i m u l a d a s  da 
ZAC c o m  e n e r g i a  alta são a p r e s e n t a d a s  nas F i g u r a s  53 a-e.
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T. pico
a . 800/ 4 t  < 0 0
H v  S
A S T M  N 9
1300 9 C . 
79 s 
208 - 216
1 1 0 0 9C 
8 3 s 
206 - 212
9 5 0 9 C 
92 s
195 - 201 
12
F i g u r a  53 - M i c r o e s t r u t u r a s  e r e s u l t a d o s  o b t i d o s  p o r  
s i m u l a ç ã o  t é r m i c a  da s o l d a g e m  de e n e r g i a  
a l t a .
Ataque nital 2%.
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As observações são da mesma natureza que as referentes a 
soldagem com energia normal.
0 refino de grão para o ciclo de 9 5 0 9C é intenso ob t e n ­
do-se A S T M  12. 0 ciclo de 11009C também mostra o início de cres 
cimento de grãos austeníticos e tendência ao aparecimento de ;es 
trutura acicular, o que é ainda mais evidente na amostra aquecida 
atê 13009C.
Os valores de dureza e tamanho de grão obtidos por simu 
lação térmica concordam com aqueles observados ao longo da ZAC 
(Figuras 48, 50, 51). Há uma correspondência bastante boa na iikL 
croestrutura reproduzida pelos ciclos térmicos entre 730 e 1 1 0 0 9 C.
Na simulação da ZAC grosseira (particularmente no ciclo 
de 12509C Figura 52a) foram notadas as maiores diferenças: a ZAC 
real apresenta maior quantidade de ferrita pró-eutetoide e o tama 
nho de grão da austenita original da região superaquecida atin g e 
o valor de ASTM 3 - 4, ou seja, ligeiramente inferior ao constata 
do pela simulação térmica (ASTM 2 - 3). Através do diagrama de 
ION e o u t r o s e s t i m a - s e  um tamanho de grão austenítico de apro 
ximadamente ASTM 3 - 4  para a ZAC grosseira resfriada sob
A torm rnn = 39s. o que concorda com o aqui observado. A discrepân
o U U " b U U
cia do tamanho de grão da austenita original e a austenita obtida 
por simulação térmica pode ter relação com a diferença de largura 
da ZAC grosseira da soldagem, onde a estreita região impede o
crescimento do grãosv X a l  fato também foi comentado por DOLRY.!^ 
observando maior crescimento de grão na ZAC grosseira simulada, e 
relacionando òutro fator secundário com a efetividade da mediç ã o 
da temperatura na simulação através dos termopares (resultando na 
medição de uma temperatura menor ã atingida no corpo de p r o v a ) .
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Diferenças entre a microestrutura da ZAC real e simula­
da provavelmente estejam também associadas ao ciclo de aquecimen­
to e ao tempo de permanência acima de A3. De acordo com JBurstei^ 
nas e S i v i e r i ^ ^  melhores resultados foram obtidos na s i m u l a ç ã o  
quando o tempo de permanência a 1 3 0 0 9C foi de 3 segundos.
Outro fator relevante não.iavaliado nesse trabalho diz 
respeito a diferenças no ciclo termo-mecânico entre a ZAC real e 
s i m u l a d a .
4,3 - Comentários Sobre Mecanismos de Endurecimento da 
ZAC
Com base na metodologia .adotada por Aronson^  ^  ^ comenta- 
se os efeitos do ciclo térmico de soldagem sobre os mecanismos de 
endurecimento e, consequentemente sobre a variação do limite de 
escoamento ao longo da ZAC. A Tabela 11 permite comparar valores 
reais e estimados para essa propriedade, onde as diferenças são 
justificadas pela ausência do fator precipitação na equação Q 4 ].
Inicialmente chama-se a atenção para a precisão da esti
mativa para o aço normalizado, ou seja, quando o endurecimento por
r
precipitaçao torna-se inoperante devido ao coalescimento dos pre­
cipitados no lento ciclo térmico a alta temperatura. Por out-r o 
lado, para o aço laminado por TTM, a discrepância da ordem de 100 
MPa, coincide com a contribuição prevista para o precipitado fina
C 7 ■)mente disperso^ .
Para os corpos de prova sujeitos a simulação de soldagem 
com energia normal e elevada, somente no caso dos ciclos de 9 9 0 9C
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as estimativas aproximam-se dos valores reais, o que sugere coa- 
lescimento parcial dos precipitados. O rápido ciclo ds "normalização" 
da ZAC (Figura 25 ) produz intenso refino de grão, mantendo o 
limite de escoamento dessa região ainda acima do valor do aço la 
m i n a d o .
Material
Tamanho 
de grão Perlita ,
Limite de escoamento 1
Medido Estimado Diferença
ASTM n 9 % MPa MPa MPa
Laminado 10 15,3 424 328 + 96
Normali zado 11 - 12 15,5 361 376 -15
Simulado EN - - - - -
T- Pico At800-500 - - - - -
125 09C - 39s - - 441 - -
11009C.- 43s - - 408 - -
950?C - 48s 12 15,4 439 393 + 46
8 509C - 5 2s 11 15,3 447 358 + 89
73Ü9C - 72s 10 15,0 424 328 + 96
Simulado EA - - - - -
1300?C - 79s - — 428 - -
11009C- 83s - - 404 - -
95 0 9Ç - 9 2s 12 - 13 15,6 428 415 + 13
850 9C - 96s 11 15,4 452 360 + 92
7 309C - 104s 10 15 , 2 472 344 + 128
Tabela H  - Tensão limite de escoamento real e estimada.
Para o ciclo de 9 5 0 9C e A t g00-500 = 9 2  s aP esar do tama 
nho de grão ferrítico ainda mais fino não hã aumento de resistên­
cia pois o efeito de endurecimento por precipitação é perdido de 
vido a superenvelhecimento. Também chama-se a atenção para a pre
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cisão da estimativa, que difere apenas 3% do valor real.
Para a zona superaquecida da ZAC (T- > 1 1 0 0 9C) o apareci_ 
mento da morfologia não poligonal e a presença de subcontornos de 
grãos no constituinte bainítico impossibilitam o emprego da equa­
ção de Hall-Petch, devido à indefinição na medida do tamanho de 
grão.
A queda no limite de escoamento verificada para os ci^  
cios de 1 1 0 0 9C explica-se pela dissolução dos carbonetos de niõ- 
bio (NbC) que deteriora simultaneamente os mecanismos de endureci^ 
mento por refino de g r ã o e p r e c i p i t a ç ã o . Pela Figura 26 estima - 
se dissolução de 80 e 95% do precipitado de NbC, r e s p e c t i v a m e n t e  
para os ciclos térmicos simulando soldagem com energia ... normal 
(,AtgQQ_£QQ = 43 s) e energia alta (A t g00-500 = * Comprovar
o nível de precipitação em cada caso, bem como a aplicabilidade do 
diagrama da Figura 26 para o aço em estudo, exigiria o r e c u r s o  
rie microscopia eletrônica de transmissão (MET) . Para isso corpos 
dc prova para MET foram extraidos do aço conforme laminado e sub­
metidos aos diferentes tratamentos térmicos. Entretanto, a sua 
análise não pode ser concluída no âmbito desse trabalho.
Com respeito ã simulação da ZAC grosseira, para o ci. 
cio de 12509C ocorre dissolução completa do NbC e crescimento acen 
tuado de grãos austeníticos. Esse fato, somado a maior taxa de 
resfriamento dessa região da ZAC, conduz â decomposição da auste- 
nita em mais baixas temperaturas. Para a taxa de resfriamento u 
tilizada CAtgoo- 500  = s) a microestrutura resultante é de natu 
reza bainítica, possuindo resistência intrinsicamente mais eleva­
da que a do metal base.
No caso de simulação da zona superaquecida grosseira da
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ZAC da soldagem com energia alta, o aquecimento até 13009C também
provoca dissolução completa do NbC e crescimento acentuado dos
grãos a u s t e n í t i c o s . Em consequência da taxa de ; resfriamento
(Àtorin cnn = 79 s) relativamente baixa, resulta em material com o U U ” b U U
limite de escoamento apenas levemente superior ao do metal base.
Admite-se que não haja re-precipitação do NbC para es 
sa taxa de r e s f r i a m e n t o ^ " ^ ,  e que para a resistência da microes- 
trutura bainítica contribuem a presença de sub-grãos e o endureci_ 
mento por discordância devido ã decomposição da austenita em mais
r 6 1baixas temperaturas^ . A determinação experimental da densida­
de de di s c o r d â n c i a s , bem como dos sub-grãos no constituinte - baini- 
tico exigiria aplicação da M E T .
Nos corpos de prova sujeitos a simulação das regiões in 
tercrítica e subcrítica da soldagem com energia normal e elevada 
observa-se diferença muito grande entre os valores medidos e esti­
mados para a tensão de escoamento (Tabela 11). De acordo com o nos 
so critério de analise isso indica um endurecimento devido â preci^ 
pitação do NbC muito efetivo. Tal fato parece indicar que o aço 
conforme laminado ainda contem Nb em solução solida, cuja precipi­
tação durante a simulação térmica explicaria o adicional acréscimo 
de resistência. Nota-se que o maior aumento foi experimentado (+128 
MPa) no ciclo de 730?C na simulação da ZAC da soldagem com alta e 
nergia, justamente onde a taxa de resfriamento ( ^goo-SOO = 
é a mais lenta, ou seja, favorecendo a precipitação.
Finalmente são comentadas outras evidências de precipi­
tação através da analise das curvas tensão - deformação que des 
crevem o comportamento â tração das amostras do metal base confor 
me laminado, normalizado e submetido a simulação térmica.
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De acordo com A r o n s o n ^   ^ a presença de precipitação se 
evidencia pelo aparecimento da elongação de LUders ... nas curvas 
o x e . Como se verifica na Figura 54 5 apenas para os ciclos de 
1 1 0 0 9C e 1250?C isso não é observado.
OO
Figura 54- Curvas tensão - deformaçao. 
f r 1Aronson^ 0 J confirmou que tal fato austenitizando uma 
amostra ã = 1100?C resfriando-a até - 6 0 0 9C rapidamente contro­
lando o tempo de permanência nesta temperatura. Limite de escoa­
mento definido e elongação de LUders so aparecem para tempos maio 
res que 3 min. Após 100 min. o material começa a superenvelhecer.
Em nosso caso, a presença de elongação de LUders pode
ser constatada em corpo de prova submetido o 1 2 5 0 9C, ^^SOO-SOO 
39 s e em seguida superenvelhecido a 6009C durante 60 min. O fe 
nômeno não ê tão nítido como no metal base e nos corpos de prova 
que foram ciciados termicamente em baixas temperaturas (T < 9 5 0 9C).
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V - CONCLUSOES E SUGESTÕES
5.1 - Conclusões
O aço microligado ao niõbio processado por tratamento 
termo-mecânico possue alta resistência e tenacidade, pela otimiza 
ção dos fatores refino de grão e precipitação, o que torna desn£ 
cessãrio qualquer tratamento térmico posterior.
A  normalização desse tipo de aço é desaconselhãvel, pois 
acarreta em queda do seu limite de escoamento, associado ao coa 
lescimento dos precipitados de NbC.
Na região da ZAC superaquecida até em torno de 11009C a 
dissolução do carboneto de niõbio deteriora simultaneamente o en 
durecimento por refino de grão e precipitação. A queda no limite 
de escoamento C < 4 , 0 % )  é menos significativa que a resultante do 
tratamento de normalização.
Diferenças entre as propriedades mecânicas da ZAC e o 
metal base resulta de um efeito de alteração no tamanho de grão e 
endurecimento por precipitação, assim como a formação de estrutu 
ras constituidas de ferrita prõ-eutetoide e bainíticas.
Finalmente, ensaios de tração em soldas arco-submerso- 
demonstraram que, mesmo para lentas velocidades de resfriamento 
(At800-500 ~ seg) • 0 enfraquecimento localizado na estreita




Os resultados e conclusões deste trabalho permitem que 
se proponha as seguintes atividades para continuar seu desenvolvimoata
1. Realizar ensaios de metalografia eletrônica de trans 
missão nos corpos de prova simulados jã preparados.
2. Concluir a ; avaliação do comportamento das juntas so_l 
dadas com energia normal e elevada a cargas cíclic a s 
(fadiga). A resistência a fadiga do metal base foi 
determinada no âmbito desse trabalho.
3. Ampliar o estudo para aços m i croligados, que apõs tra 
tamento térmico de normalização mostram queda de re 
sistência mãxima (100 M P a ) .
4. Automatizar o equipamento de controle para realizar a 
simulação de ciclos térmicos; ampliar o uso para dif£ 
rentes espessuras e diâmetros e otimizar o registro 
dos dados através de um conversor analogico-digitalpa 
ra facilitar o processamento posterior dos dados.
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